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 В процессе производства материалов на определенных этапах их 
обработки вдоль какого-либо определённого направления достаточно 
часто формируется преимущественная ориентировка кристаллов, 
которая называется текстурой. Преимущественные ориентировки 
возникают при обработке металлов давлением: при прокатке полос 
или волочении проволоки кристаллическая решетка зерен ориенти-
руется закономерным образом вдоль направления пластического 
течения материала. Возникает текстура и при рекристаллизации 
холоднодеформированных металлов, причем текстура рекристал-
лизации часто отлична от текстуры деформации. Возникают текстуры 
при кристаллизации материалов, выпрессовывании порошков 
(экструзии), электроосаждении, напылении тонких плёнок и в ряде 
других случаев. 
 Практический интерес к текстурам связан с тем, что они 
вызывают анизотропию свойств. Множество работ посвящено 
исследованию текстур деформации и рекристаллизации в электро-
технических анизотропной стали (техническом сплаве Fe-3%Si), 
поскольку с текстурой связаны уникальные магнитные свойства этого 
материала. 
 Таким образом, в металлах и сплавах текстура является широко 
распространенным явлением и возникает при действии на его 
кристаллы определенным образом направленных внешних или 
внутренних сил. Экспериментальные методы определения текстуры 
материалов можно условно подразделить на два типа – методы 
измерения индивидуальных ориентировок отдельных структурных 
составляющих и интегральные методы определения текстуры. 
Каждый из них имеет свои особенности, которые необходимо учиты-
вать при выборе способов определения текстуры для конкретной 
задачи исследования. 
 В качестве методов измерения индивидуальных ориентировок 
можно назвать рентгеновский метод получения лауэграмм с зерен 
более 0,5 мм, метод определения ориентировок в более крупных 
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зернах в оптическом гониометре с помощью так называемых фигур 
травления, метод электронограмм – определение ориентировок микро-
участков в образце в просвечивающем электронном микроскопе 
и другие. Преимуществом этих методов является их «прицельность», 
возможность заранее выбирать участок для исследования ориен-
тировки, недостатком при решении определенных задач может быть 
неадекватная статистическая выборка для характеристики всей 
текстуры в образце и то, что непосредственно результат эксперимента 
не отражает информацию об объеме (площади) измеряемого участка 
структуры. 
 Интегральные методы определения текстуры в материалах 
включают в себя различные дифракционные методы – рентгеновские, 
нейтронографические, синхротронного излучения. Общим для всех 
этих методов является то, что они сразу показывают текстуру в целом 
для всего облучаемого объема образца, усредняя информацию об 
ориентировках для отдельных структурных составляющих, причем 
интенсивность определенной ориентировки пропорциональна ее 
объему (площади) в облучаемом участке. В зависимости от длины 
волны излучения и его проникающей способности каждый метод 
имеет свои особенности. Например, величина облучаемого объема 
образца в нейтронном дифрактометре во много раз больше, чем в 
рентгеновском. Это позволяет анализировать очень крупнозернистые 
образцы, что могло бы быть полезным для быстрого анализа 
текстуры вторичной рекристаллизации в электротехнической стали, 
однако усреднение данных о текстуре по всему объему образца 
делает этот метод нецелесообразным для анализа текстуры прокатки, 
часто имеющей неоднородное распределение по сечению листа. 
Активно развивающиеся в последнее время методы текстурного 
анализа с помощью синхротронного излучения обладают очень 
высокой чувствительностью и позволяют определять наличие 
в текстуре слабых компонент, не выявляемых обычными рентге-
новскими методами. Повышению чувствительности традиционных 
рентгеновских методов способствует также использование в рентге-
новских дифрактометрах позиционно чувствительных детекторов. 
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 В последнее время становится все более актуальной задача 
получения общей взаимоувязанной информации по структуре и ориен-
тировке материала. Решению этой задачи способствуют появившиеся 
в последние годы методы получения «ориентационного изображения» 
структуры материала с помощью компьютерного анализа картин 
каналирования электронов в сканирующем или просвечивающем 
микроскопе. При этом на экране монитора получается цветное изобра-
жение структуры, содержащее в себе информацию об ориентировке 
в каждой точке структуры. Обработкой результатов можно получить 
информацию о текстуре любого заданного участка образца или 
образца в целом. 
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 1. Текстуры в материалах 
 
 Текстура (от латинского «textura»: ткань, связь, строение) – 
преимущественная ориентация кристаллической решетки монокрис-
таллов (зёрен) одной фазы в поликристаллах или молекул в твёрдых 
или аморфных телах (жидких кристаллах, полимерах) относительно 
выбранной внешней системы координат, приводящая к анизотропии 
свойств материалов. 
 Текстура возникает при направленных воздействиях на мате-
риал, в качестве которых могут выступать напряжения (деформации); 
тепловые, электрические и магнитные поля, а также сочетания этих 
факторов (например, термомеханическая и термомагнитная обра-
ботки металлов). 
 Направление в изделии, параллельно которому устанавливается 
определенное кристаллографическое направление кристаллов, назы-
вается осью ориентировки. Кристаллографическое направление, 
устанавливающееся параллельно оси ориентировки, называется осью 
текстуры. 
 Если практически все кристаллиты поликристалла имеют одну 
преимущественную ориентировку, то текстуру называют одноком-
понентной (рис. 1.1, б). Если же в изделии есть несколько групп 
кристаллитов, каждая из которых характеризуется своей ориентировкой, 
то текстуру называют многокомпонентной (рис. 1.1, в). 
 
   
а б в 
Рис. 1.1. Бестекстурное состояние (а), однокомпонентная (б) 
и многокомпонентная (в) текстура 
 
 В реальных условиях наблюдается большее или меньшее откло-
нение ориентировки части кристаллитов в текстурованном материале 
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от «идеального» расположения по отношению к направлению сил, 
вызвавших текстурообразование, на некоторый угол φ (за величину φ 
обычно принимают среднестатистическое отклонение). Это явление 
называют рассеянием текстуры. Степень рассеяния текстуры 
в общем случае тем больше, чем слабее силы, действующие на 
материал (например, меньше степень пластической деформации). 
 Наиболее часто встречаются два вида текстуры – аксиальная 
и ограниченная. 
 Аксиальная (неограниченная или осевая) текстура 
характеризуется тем, что определенные кристаллографические 
равноценные направления <uvw> (ось текстуры) во всех зернах 
параллельны некоторому внешнему направлению. Таким образом, 
зерна материала с осевой текстурой занимают в пространстве такие 
ориентировки, которые получались бы вращением одного 
кристаллита вокруг оси текстуры (рис. 1.2, а). Аксиальная текстура 
образуется под воздействием сил, действующих предпочтительно в 
одном направлении (волочение, экструзия, сжатие, осаждение из 
газовой среды, кристаллизация и др.). Аксиальную текстуру иногда 
называют текстурой волочения. Чем больше угол, на который у части 
кристаллитов направление <uvw> отклонено от направления 
идеальной оси текстуры, тем больше степень рассеяния текстуры. 
Многокомпонентная осевая текстура записывается как 
<u1v1w1>+<u2v2w2>+ ... и т. д. 
  
а б 
Рис. 1.2. Идеальные текстуры в металлах с кубической решеткой 
а – аксиальная текстура (текстура волочения) <100>; В – ось волокна; 
б – ограниченная текстура (текстура проатки) {100} <110>;  
Q – плоскость листа; НП – направление прокатки; НН – нормаль к плоскости Q; 
ПН – нормаль к НП и НН, лежит в плоскости Q 
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 Текстура конусного волокна. Некоторые направления <uvw> 
кристаллической решетки зёрен образуют вокруг аксиальной оси 
образца коническую поверхность. Как частный случай при угле 
раствора конуса, равном нулю, получается простая аксиальная 
текстура. 
 Ограниченная текстура (текстура прокатки) характеризуется 
наличием в кристаллитах образца фиксированными в определенном 
положении кристаллографической плоскости {hkl} и направления 
<uvw>, лежащим в этой плоскости. 
 Ограниченная текстура образуется в том случае, когда на 
образец действовали силы в нескольких направлениях. Типичным 
примером ограниченной текстуры служит текстура, возникающая при 
прокатке (рис. 1.1, б). Текстура прокатки образуется в результате 
действия сил сжатия в направлении, перпендикулярном плоскости 
прокатки Q, обозначаемом НН (направление нормали к плоскости 
прокатки), и сил растяжения вдоль направления прокатки, 
обозначаемого НП. После деформации определенные плоскости {hkl} 
в зернах поликристалла оказываются параллельными Q, а направ-
ления <uvw> – параллельными НП. При сильной однокомпонентной 
текстуре прокатки кристаллиты оказываются практически 
лишенными степеней свободы, и поликристаллический материал 
становится подобным соответствующим образом ориентированному 
монокристаллу. 
 Текстуру прокатки в общей форме обозначают символами 
{hkl}<uvw>. Индексы {hkl} и <uvw> связаны между собой условием 
зональности (направление НП лежит в плоскости Q), которое для 
кубической сингонии выражается следующим образом: 
 
 hu+kv+lw = 0.      (1.1) 
 
 Рассеяние текстуры прокатки означает, что плоскости {hkl} 
у части кристаллитов несколько отклонены от плоскости листа Q, 
а направления <uvw> – не строго параллельны НП. 
 Многокомпонентная текстура прокатки записывается как 
{h1k1l1}<u1v1w1> + +{h2k2l2}<u2v2w2> + … и т. д. 
























































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































 Основными методами исследования интегральных текстур в ме-
таллах и сплавах являются построение и анализ прямых и обратных 
полюсных фигур. 
 
 2. Анализ текстур с использованием прямых и обратных 
полюсных фигур 
 
 2.1. Кристаллографические проекции  
 
 Для упрощения рассмотрения кристаллографических задач 
плоскости или нормали к ним проектируют на различные поверх-
ности (плоскость, сферу), что приводит к формированию различного 
рода кристаллографических проекций. 
 Сферическая и стереографическая проекции. Любое произ-
вольное, в том числе кристаллографическое, направление в прос-
транстве (OK) может быть представлено в виде двух взаимосвязанных 
образов (рис. 2.1, а). Для этого строится сфера произвольного радиуса 
с центром О, южным полюсом S. Точка пересечения направления ОК 
с поверхностью сферы – Р – является сферической проекцией (образом) 
направления OK. Линия SP пересекает экваториальную плоскость 
в точке P, которая является стереографической проекцией направления 














 Гномосферическая и гномостереографическая проекции. 
Опишем сферу проекций вокруг образца, обладающего кристал-
лической решеткой (в простейшем случае – вокруг элементарной 
ячейки кубической решетки, рис. 2.2, а, в). Проведем нормали ко всем 
плоскостям монокристалла, относящимся к одному семейству {hkl}. 
Совокупность полученных направлений называется полярным 
комплексом. Точки пересечения направлений полярного комплекса со 
сферой (полюса) образуют гномосферическую проекцию плоскостей 
{hkl}. Точки, полученные в результате проецирования полюсов на 
экваториальную плоскость сферы, образуют гномостереографическую 
проекцию плоскостей {hkl} кристаллического образца (рис. 2.2, б, в). 
Главное отличие «гномо» проекции от обычной заключается в том, 






Рисунок 2.2. Образование гномостереографических проекций единичной 
кубической ячейки, имеющей ориентацию (001)100, с ребрами, 
параллельными НП, НН и ПН: 
а – направления <100>; б – проекция плоскостей {100}; 
в – направления <111>; г –проекция плоскостей {111} 
 Очевидно, что вид проекции полярного комплекса полностью 
определяется пространственным расположением кристалла (ориента-
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цией относительно внешних направлений НП, НН и ПН (рис. 2.2)) 
и выбором семейства плоскостей {hkl}, и, следовательно, может 
использоваться для анализа ориентировки кристаллического образца. 
 Равноплощадная (равновеликая) проекция Ламберта. 
Отличительной особенностью рассмотренных выше проекций явля-
ется представление на плоскости элементов трехмерного прос-
транства (направления, плоскости) без искажения углов между ними. 
Но иногда требуется, чтобы без искажений передавалась информация 




Рис. 2.3. Равновеликая проекция Ламберта 
 
 Построим сферу произвольного радиуса с центром О, северным 
полюсом N (рис. 2.3). Точка Р является сферической проекцией 
направления OP на сфере. За плоскость проекции выберем плоскость, 
касательную к северному полюсу N. Через точку P проведем 
окружность с центром в N радиусом NP. Ее пересечение с плоскостью – 
точка P (NP = NP) – будет являться проекцией направления OP. 
 
 2.2. Прямые полюсные фигуры 
 
 Прямой полюсной фигурой (ППФ) называется гномостерео-
графическая (или равновеликая) проекция определенной совокуп-
ности кристаллографических плоскостей {hkl} (стереографических 
проекций нормаей Nhkl к плоскостям {hkl}) для всех кристаллитов 
(зерен) данного поликристалла. 
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 Положение точек полюсной фигуры определяется двумя углами 
α и β, где α радиальная координата, изменяющаяся от 0 до 90°, а β – 
азимутальная координата, изменяющаяся от 0 до 360° (рис. 2.4, а). 
Для упрощения измерений угловых координат точек используют 
стандартные сетки. Если ось, проходящую через северный и южный 
полюсы сферы проекций, спроектировать перпендикулярно к пло-
скости проекции, то стереографическая проекция всех параллелей и 
меридианов образует сетку Болдырева (см. рис. 2.4, б). Если ось, 
проходящая через северный и южный полюсы сферы, параллельна 
плоскости проекции, то линии долготы и широты образуют стерео-
графическую сетку, называемую сеткой Вульфа (см. рис. 2.4, в). Для 




   
б в г 
Рис. 2.4. Измерение углов на стереографических проекциях: 
а – направления измерения углов; б – сетка Болдырева; в – сетка Вульфа; 
г – сетка Шмидта 
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 В случае аксиальной текстуры (рис. 1.1, а) плоскость проекции, 
как правило, выбирается параллельной или перпендикулярной оси В 
текстуры. 
 Для нетекстурованного материала ППФ предтавляет собой круг 
проекций, равномерно заполенный нормалями Nhkl (рис. 2.5, а). При 
наличии текстуры полюсная фигура оказывается заполненной 
нормалями Nhkl неравномерно, как показано на рис. 2.5, б…д. 
Характер распределения полюсов (проекций нормалей) зависит от 
типа текстуры, ее рассеяния, а также от того, для каких конкретно 
плоскостей {hikili} построена данная полюсная фигура и как выбрана 
плоскость проекции. 
 
   
а б в 
 
  
 г д 
Рис. 2.5. Схемы прямых полюсных фигур (110) для текстуры волочения 
материала: 
а – бестекстурное состояние; б – идеальная текстура <100>; в – текстура <100> 
с рассеянием 2Δρ; г – идеальная текстура <100>; д – текстура <100> 
с рассеянием 2Δρ 
 
 Для аксиальной однокомпонентной текстуры в пространстве 
закреплено только одно направление <uvw> для всех кристаллитов, 
поэтому при идеальной текстуре волочения нормали Nhkl от плос-
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костей {hkl}, наклоненных под углом ρ к <uvw>, описывают конус 
вокруг оси В с углом полураствора ρ. Для плоскостей, нормальных 
к оси <uvw>, Nhkl совпадает с осью В. В общем случае сферические 
проекции конусов нормалей, при условии что центр сферы проекции 
(точка О) совпадает с вершиной конусов Nhkl, представляют собой 








Рис. 2.6. Схемы прямых полюсных фигур для текстуры прокатки {001}<110>: 
а, б – ППФ (110); в, г – ППФ (111); д, е – ППФ (100); 
а, в, д – идеальная текстура; б, г, е – текстура с рассеянием 
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 Вид ППФ зависит от взаимного расположения оси В и плос-
кости проекции. Для идеальной аксиальной текстуры ППФ изоб-
ражается в виде:  
а) параллелей, когда плоскость проекции параллельна оси В 
(см. рис. 2.5, б, в); 
б) окружностей, когда плоскость проекции перпендикулярна В 
(см. рис. 2.5, г, д). 
 В случае ограниченной текстуры (текстура прокатки) плоскость 
проекции выбирается параллельной плоскости прокатки Q (см. рис. 
1.1, б), а на полюсной фигуре фиксируются направления прокатки НП 
и перпендикулярное ему направление ПН. Направления НП и ПН 
лежат в плоскости прокатки (рис. 2.6). 
 Для поликристалла с однокомпонентной идеальной 
ограниченной текстурой {hkl}<uvw> прямая полюсная фигура 
представяет собой точки на круге проекции (рис. 2.6, а, в, д), 
соответствующие проекциям нормалей Nhkl от плосостей 
кристаллитов, ориентированно расположеных в объеме прокатанного 
листа. В случае рассеяия текстуры точки на ППФ размываются в 
облати сгущения нормалей Nhkl (см. рис. 2.6, б, г, е), которые тем 
шире, чем больше степень рассеяния. 
 В качестве примера на рис. 2.7 приведена ППФ для плоскостей 
{110} подповерхностного слоя (1/8 толщины) горячекатаного листа 
электротехнической анизотропной стали (технический сплав Fe-3% Si). 
Текстура является ограниченной, состоящей из двух компоент 
с заметным рассеянием. Одна группа кристаллитов ориентирована 
параллельно плоскости прокатки кристаллографической плоскостью 
(110), а параллельно направлению прокатки – кристаллографическим 




Рис. 2.7. Прямая полюсная фигура (110) подповерхностного слоя 
горячекатаной электротехнической анизотропной стали (технического сплава 
Fe-3% Si) с расшифровкой полюсов: 
 – полюса (110)[001]; ,  – полюса двух симметричных ориентировок 
{113}<332> 
 
Другая группа кристаллитов размещена в пространстве так, что 
параллельно плоскости прокатки расположены плоскости {113}, а па-
раллельно направлению прокатки – направления <332>. 
 При анализе текстур важно точно знать, каким образом 
построены полюсные фигуры. Например, попытка проанализировать 
ППФ, построенную с использованием метода равноплощадной проек-
ции, при помощи сеток Вульфа/Болдырева приведет к получению 





Рис. 2.8. Расчетная ППФ (110) -Fe, построенная в стереографической (а) 
и равноплощадной (б) проекциях 
 
 2.3. Обратные полюсные фигуры 
 
 Обратной полюсной фигурой (ОПФ) называют распределение 
полюсных плотностей ρhkl для заданного направления в образце на 
стандартном треугольнике (см. рис. 2.7) стереографической проек-
ции направлений монокристалла данной сингонии. Полюсная 
плотность ρhkl на ОПФ показывает долю кристаллитов, полюса 
плоскостей {hkl} которых совпадают с указанным направлением 
в образце. Таким образом, ρhkl представляет собой вероятность 
совпадения заданного направления в образце с определенными 
кристаллографическими направлениями <uvw> – нормалями (полю-
сами) к определенным кристаллографическим плоскостям {hkl}. 
 С помощью ОПФ, как правило, анализируется ориентировка 
нормали к исследуемой плоскости образца.  
 Обратная полюсная фигура строится в области стандартного 
треугольника (рис. 2.9), под которым понимают треугольник, 
выделенный на стандартной проекции монокристалла, вершины 
которого соединяют три главных кристаллографических направления 
(для кубической решетки [001], [011] и [111]; для гексагональной 
и тетрагональной решеток [001], [100] и [110] и т. д.). При этом около 
различных полюсов {hkl} в области стандартного треугольника 
(рис. 2.10) проставляются соответствующие им значения («веса»)  
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полюсных плотностей ρhkl, определенные с помощью эксперимен-
тальных данных (например, о зависимости интенсивности дифраги-
рованного излучения от положения образца по отношению к падаю-





Рис. 2.9. Стандартная стереографическая проекция монокристалла (а) 




Рис. 2.10. Обратная полюсная фигура рекристаллизованного после холодной 
прокатки (ε ~ 70 %) листа низкоуглеродистой стали, снятая с ПП 
 
 Для аксиально текстурованного образца за анализируемое 
направление выбирается ось В и анализ текстуры (определение оси 
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текстуры) может быть проведен по одной ОПФ, полученной для 
плоского образца, вырезанного перпендикулярно оси В (рис. 2.11, а). 
 Анализ текстуры прокатки проводится по двум ОПФ для 
внешних направлений в образце НН и НП, что возможно при анализе 
образцов, плоскости которых q1 и q2 соответственно перпен-
дикулярны осям НН и НП (рис. 2.11, б). Анализ ОПФ первого 
образца, параллельного плоскости прокатки Q, позволяет определить 
кристаллографические плоскости {hkl}, параллельные Q, а второго 




а б в 
Рис. 2.11. Схема приготовления текстурованных образцов с аксиальной текстурой 
(а, б) и ограниченной текстурой (в): 
а – тонкая проволока; б – стержень; в – прокатанный лист; 
q, q1, q2 – плоскости, с которых осуществляется съемка для построения ОПФ: 
В ┴ q; НН ┴ q1; НП ┴ q2 
 
 Обратная полюсная фигура дает возможность количественно 
определить доли разных компонент текстуры, а также оценить их 
рассеяние. Оценка долей ориентировок может быть проведена путем 
сопоставления абсолютных значений ρhkl для тех полюсов на 
стандартном треугольнике, для которых она соответствует большим 
величинам, т. е., если какой-то полюс (hkl) на ОПФ имеет 
относительно бо льшую ρhkl, чем соседние полюса, то с анализи-
руемым направлением в образце с большей вероятностью совпадает 
нормаль Nhkl.  
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 Для примера приведен анализ ОПФ для случая, изображенного на 
рис. 2.10. Из анализа значеий ρhkl на ОПФ для рекристаллизованного 
листа низкоуглеродистой стали следует, что с направлением нормали 
к плоскости прокатки совпадает направление [111] с веом 32,55 ед. 
Таким образом, основная ориентировка текстуры имеет плоскость 
(111) паралельную плоскости листа. 
 Из анализа значений ρhkl на ОПФ, построенных для сверхтонкой 
электротехнической анизотропной стали толщиной 0,08 мм (рис. 2.12), 
следует, что с направлением НП совпадает [001] с весом 5 ед. 
(рис 2.12, а); с направлением НН совпадает [101] с весом 4 ед. Таким 
образом, основной ориентировкой является {110}<001>, необходимая 





а б в 
Рис. 2.12. Обратные полюсные фигуры сверхтонкой (0,08 мм) 
электротехнической анизотропной стали, полученные с разных 
пространственных направлений 
 
 Принципиальное различие между ППФ и ОПФ состоит в сле-
дующем. На ППФ показано распределение нормалей Nhkl к опреде-
ленным плоскостям (hkl) в системе координат, связанной с образцом. 
На ОПФ показано распределение определенной внешей оси образца в 




Преимущества анализа текстур с помощью ОПФ по сравнению 
с ППФ следующие. 
1. Большее удаление друг от друга областей, сответствующих 
различным полюсам на ОПФ, чем на ППФ. Это особенно важно в 
случае рассеянных и многокомпонентных текстур, когда имеет место 
перекрытие разных ориентировок на полюсной фигуре. 
2. Более точное количественное определение ориентировок, 
описывающих текстуру. В случае ППФ для получения более точных 
количественных данных о компонентах текстуры и оценке их 
приблизительного соотношения приходится анализиовать несколько 
ППФ для разных нормалей Nhkl, что связано с увеличением длитель-
ности экспериента и обработки полученных данных. 
3. Возможность количественной оценки долей компонент текстуры 
и их рассеяния. 
4. Метод построения ОПФ по интегральным интенсивностям 
рентгеновских интерференций не требует использования специаль-
ной приставки, необходимой для построений ППФ методом наклона. 
Основные недостатки изучения текстуры с помощью ОПФ по 
сравнению с ППФ: 
1. При необходимости работы с плоскими образцами, имеющими 
малую рабочую поверхность, что существенно при изучении тонких 
листов или проволоки, приходится анализировать пачку прило-
женных друг к другу проволочек или срезы пачки полос. Это может 
привести к большим ошибкам в анализе текстуры, так как текстуа 
даже тонких листов или проволоки (толщиной порядка 0,1 мм) 
неоднородна по сечению. 
2. При многокомпонентный текстуре правильность выбора одно-
значного сочетания индексов {hkl} и <uvw> для текстуры прокатки 
должна быть, в слуае необходимости, подтверждена анализом ППФ. 
 
 25 
 3. Построение полюсных фигур методами рентгеновского 
дифракционного анализа 
 
 3.1. Дифракция рентгеновского излучения 
 
 Рентгеновское изучение – электромагнитное излучение с длиной 
волны порядка 10-9…10-11 м, названное в честь открывшего его в 1895 г. 
Вильгельма Конрада Рентгена. Как и любое излучение, рентгеновские 
лучи подвержены явлению дифракции на периодических структурах в 
случае сопоставимости периода последних с длинной волны излучения. 
Примерами таких структур являются любые кристаллические тела 
с межплоскостными расстояниями порядка 10-10 м. 
 Проведенные в 1912 г. Максом фон Лауэ и его сотрудниками 
опыты по дифракции рентгеновского излучения на кристаллах 
позволили подтвердить его волновую природу, а также разработать 
теорию дифракции. В 1913 г. русским кристаллографом и кристал-
лофизиком Георгием Васильевичем Вульфом и английскими 
физиками отцом и сыном Брэггами было показано, что сложное 
явление дифракции рентгеновских лучей на кристаллах приводит 
к таким же результатам, какие должно было бы дать зеркальное 
отражение лучей от атомных плоскостей, проведенных через атомы 
в кристаллической решетке. 
 Рентгеновские лучи почти не испытывают отражение от поверх-
ности раздела двух сред. «Отражение» рентгеновских лучей от 
атомных плоскостей, расположенных внутри кристалла, хотя и может 
рассматриваться подобно отражению света от зеркальных плоскостей 
и даже описываться подобными уравнениями, по своей сути отлично. 
Рентгеновские лучи проникают вглубь кристалла, поэтому их рас-
сеивают атомы, принадлежащие целой серии параллельных плос-
костей. 
 Предположим (см. рис. 3.1), что на две параллельные атомные 
плоскости, отстоящие друг от друга на расстоянии d, под углом  
падает пучок рентгеновских лучей с длиной волны . «Отраженные» 
от обеих плоскостей лучи 1 и 2 будут интерферировать между собой 
 26 
и взаимно усиливаться, если их разность хода L будет кратна 
целому числу длин волн: L = АB + ВС = n, где n = 0, 1, 2, 3…. Из 
треугольников АOB и COB: AB = BC; АB = d·sin. Таким образом 
получим уравнение, описывающее дифракцию рентгеновских лучей: 
 
2dsin = n.      (3.1) 
 
 
Рис. 3.1. К формуле Вульфа–Брэггов 
 
 Полученное уравнение (3.1) называется уравнением Вульфа–
Брэггов и является основной расчетной формулой рентгенострук-
турного и рентгеноспектрального анализа, так как оно устанавливает 
связь между структурой кристалла (межплоскостным расстоянием d), 
падающим пучком рентгеновских лучей (его длиной волны ) 
и дифракционной картиной углами Вульфа–Брэггов , под которыми 
в пространстве распространяются дифрагированные лучи. Представ-
ление Вульфа–Брэггов отличается простотой и наглядностью, однако 
нужно учитывать, что в реальности картина интерференции рентге-
новских лучей имеет более сложный вид. Для уточненного описания 
рассмотрим дифракцию на гипотетическом одномерном атомном ряде. 
 Согласно принципу Френеля, падающее на электрон рентге-
новское излучение вызывает его вынужденные колебания с частотой, 
равной частоте падающего излучения. Колеблющийся электрон 
начинает сам испускать во все стороны электромагнитное излучение 
с той же длиной волны. Именно это когерентное излучение учас-
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твует в создании картины дифракции. Если рентгеновские лучи 
падают на атомы, то можно считать, что их ядра вследствие своей 
большой массы практически не будут принимать участие в рассеи-
вании относительно мягких рентгеновских лучей. Каждый же из 
внешних z-электронов, подобно свободному электрону, будет 
испускать вторичное когерентное излучение. Излучение, рассеянное 
атомом, будет определяться как результат суммирования рассеянных 
электронами атома волн, т. е. как результат внутриатомной интер-
ференции. Лучи, рассеянные каждым внешним электроном одного и 
того же атома, не совпадают по фазе, так как они не находятся в 
одной и той же точке пространства; поэтому амплитуды их 
колебаний складываются не арифметически, а геометрически с уче-













Рис. 3.2. Дифракция лучей на атомном ряде 
 
 Предположим, что рассеивающие центры (атомы, ионы) лежат 
на одной прямой на расстоянии а друг от друга (рис. 3.2, а), образуя 
линейную атомную решетку. Падающий пучок монохроматических 
рентгеновских лучей подходит к линейной атомной решетке под 
некоторым углом α0. Каждый атом решетки под его воздействием 
начинает излучать некоторую долю энергии первичного пучка. Так 
как в расположении атомов наблюдается периодичность, то следует 
ожидать, что в некоторых направлениях будет происходить усиление 
вторичного когерентного излучения отдельных атомов в результате 
взаимной интерференции. Интерференционный максимум образуется 
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по тому направлению, где разность хода рассеянных лучей от 
отдельных атомов равна целому числу длин волн излучения: 
 
 AC – BD = a(cos α – cos α0) = n·λ,    (3.2) 
 
где n – целое число. 
 Данное условие справедливо для всех образующих конуса, осью 
которого является атомный ряд, а половина угла при вершине равна 
α. Следовательно, каждому углу падения лучей соответствует ряд 
коаксиальных конусов, окружающих атомный ряд, при этом каждый 
конус соответствует тому или иному порядку дифракционного 
отражения n (см. рис. 3.2, б). 
 Реальную кристаллическую решетку можно рассматривать как 
совокупность атомных рядов вдоль каждого из базисных направлений. 
В этом случае направления пространства, удовлетворяющие условию 
интерференционного усиления вторичных когерентных лучей, будут 








cos α cos α λ
cos β cos β λ









     (3.3) 
 
где a, b, c – периоды кристаллической решетки; 0, 0, 0 – углы 
между падающим пучком и соответствующим атомным рядом 
(базисным направлением); , ,  – углы между дифрагированным 
пучком и соответствующим атомным рядом. 
 Данная система уравнений называется уравнениями Лауэ. 
Графическим решением системы уравнений Лауэ будут линии 
пересечения трех систем конусов; взятые же попарно уравнения 
(и соответствующие линии пересечения) описывают дифракцию на 
атомных плоскостях (см. рис. 3.3). 
 Таким образом, картина дифракции рентгеновского излучения 
на кристаллической решетке (монокристалле) представляет собой 
, 
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отдельные лучи, направление которых удовлетворяет системе 
уравнений Лауэ. Как раз такие лучи и были зарегистрированы в 



















Рис. 3.3. Дифракция лучей на кристаллической решетке 
 На практике образец для рентгеноструктурного анализа часто 
представляет собой порошок либо поликристаллический материал со 
значительным числом хаотически ориентированных кристаллитов 
(например, в металлах при размере зерна ~ 1 мкм в облучаемом 
объеме образца может находиться до 107 кристаллитов). Когда пучок 
монохроматических рентгеновских лучей падает на такой образец, 
в нем всегда найдется определенное количество кристаллитов, 
расположенных таким образом, что некоторые плоскости образуют 
с падающим лучом угол , удовлетворяющий условию Вульфа–
Брэггов. Или, по-другому говоря, данное семейство отражающих 
плоскостей {hkl} c одинаковой вероятностью образуют все углы 
(в том числе и Брэгговские) с направлением первичного луча. 
В различных кристаллитах рассматриваемые плоскости отражения 
{hkl} по-разному ориентированы относительно падающего пучка, 
поэтому «отраженные» лучи, составляя с падающим всегда один и 
тот же угол, образуют конус, ось которого совпадает с направлением 
первичного луча. То есть, картина дифракции рентгеновского 
излучения на поликристалле / порошке (рис. 3.4, а) представляет 
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собой систему коаксиальных конусов (дебаевских конусов), ось 
которых совпадает с направлением первичного луча, причем каждый 
конус соответствует определенной системе параллельных плоскостей 
{hkl}. Сечение данных конусов плоскостью (фотопленки, детектора) 










Рис. 3.4. Картины дифракции рентгеновского излучения в зависимости от 
типа образца (©Bruker AXS GmbH): 
а – поликристалл или порошок; в – малое количество вещества (крупное 
зерно); д – монокристалл; ж – текстурованный образец  
(б, г, е, з – реальные картины дифракции для соответствующих случаев, 
зарегистрированные с помощью двухкоординатного (матричного) детектора) 
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 На практике всегда нужно помнить, что интерференционная 
картина в виде системы конусов образуется только тогда, когда в рас-
сеивании излучения участвует достаточно большое количество 
кристаллов (зерен). Если в облучаемом объеме образца содержится 
малое количество кристаллитов (вследствие крупного зерна либо 
малого количества пробы), ориентировок последних недостаточно 
для формирования сплошных дебаевских конусов и интерференцион-
ная картина имеет вид фрагментов и отдельных интерференционных 
пятен (см. рис. 3.4, в, г). Картина дифракции монокристаллов, как уже 
говорилось выше, представляет собой совокупность отдельных диф-
рагированных лучей (см. рис. 3.4, д, е). 
 При наличии в материале текстуры, количества ориентировок 
кристаллитов так же не хватает для создания системы замкнутых колец, 
однако возрастает удельная интенсивность остающихся фрагментов 
вследствие согласованного «отражения» падающего излучения крис-
таллитами с близкой ориентацией решетки (см. рис. 3.4, ж, з). 
 Таким образом, картина дифракции рентгеновского излучения на 
образце помимо информации о параметрах кристаллической решетки 
несет сведения о пространственном положении последней и может 
использоваться для анализа текстур. 
 
 3.2. Рентгеновская дифрактометрия 
 
 Существует две основные группы методов регистрации картин 
дифракции рентгеновского излучения – фотографические и дифрак-
тометрические. В фотографических методах картина рассеяния 
рентгеновского излучения образцом фиксируется с помощью люми-
несцентных экранов, фотопленки или фотопластинок в специальных 
камерах, обеспечивающих нужную геометрию эксперимента. К дос-
тоинствам данных методов нужно отнести относительную быстроту 
анализа и охват значительной части дифракционной картины 
(см. рис. 3.4). Недостатком является низкая точность определения 
положений и, особенно, интенсивностей дифракционных «отражений». 
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 В дифрактометрических методах для регистрации дифракцион-
ной картины используются специальные детекторы – счетчики 
квантов рентгеновского излучения, что дает возможность определять 
интенсивность и направление дифрагированных лучей с высокой 
точностью. Прибор, оснащенный таким счетчиком и предназначен-
ный для регистрации картины рассеяния рентгеновского излучения 
на образце, называется дифрактометром. 
 Современный рентгеновский дифрактометр (рис. 3.5, а) состоит 
из корпуса, содержащего стойки для высоковольтного генератора, 
контроллеров гониометра и детекторов, защитного кожуха с дверца-
ми из стекла или акрила, содержащего соли свинца для защиты от 
рентгеновского излучения, а также гониометра. Гониометр 
(рис. 3.5, а) является главой частью любого дифрактометра и пред-
назначен для позиционирования источника рентгеновского излучения 
(рентгеновской трубки) и детектора относительно плоскости образца 





















Рис. 3.5. Схематичное изображение гониометра (а); 
формирование рентгенодифракционного спектра (б): 
1 – источник излучения (фокус трубки), 2, 5 – щели Соллера, 3 – щель 
расходимости, 4 – противорассеивающая щель, 6 – приемная щель, 
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Рис. 3.5. Окончание (начало см. на с. 32) 
 
 Большинство современных гониометров относится к верти-
кальному θ–θ типу, что позволяет вести съемку дифракционной 
картины с неподвижного горизонтально расположенного образца, 
и использует фокусирующую геометрию Брэгга–Брентано. В таком 
гониометре источник излучения и приемная щель детектора лежат на 
окружности гониометра (Rг), в центре которой расположен плоский 
образец. При падении пучка рентгеновских лучей на поликристал-
лический образец образуется интерференционная картина в виде 
системы дебаевских конусов (рис. 3.4, а). Представим окружность 
радиусом Rф, проходящую через фокус трубки, приемную щель 
детектора и касающуюся плоскости образца, радиус которой 
Rф = Rг/2sinθ меняется по мере изменения угла дифракции θ. 
Расходящийся первичный пучок «отразится» от окружности 
фокусировки и «сфокусируется» в приемной щели детектора. Для 
строгого соблюдения условия фокусировки по Брэггу–Брентано 
необходимо придавать поверхности образца кривизну, зависящую от 
угла θ. На практике такое, разумеется, невозможно, и условие 
фокусировки выполняется лишь приближенно – плоскость образца 
касается фокусирующей окружности в точке, совпадающей с осью 
гониометра. Рентгеновская трубка и детектор движутся по 
окружности гониометра с равной угловой скоростью (т.е. угол 
наклона трубки s равен углу детектора d), при этом формируется 
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график зависимости интенсивности рентгеновского излучения I от 
угла 2 – рентгенодифракционный спектр (дифрактограмма). 
 
 
Рис. 3.6. Формирование дифрактограммы поликристалла 
 
 По мере увеличения угла 2θ между падающим пучком и осью 
детектора условие Вульфа–Брэггов поочередно выполняется для 
различных систем плоскостей в поликристаллическом материале. 
Выполнению условия дифракции соответствует пересечение осью 
детектора боковой поверхности дебаевских конусов (см. рис. 3.5, в), 
в этот момент на дифрактограмме исследуемого вещества появляется 
«рефлекс» – пик с явным максимумом. Кристаллическая решетка 
содержит несколько семейств параллельных плоскостей, каждое из 
которых характеризуется своим межплоскостным расстоянием и, 
следовательно, будет иметь свой собственный угол интерференции 
θ (2θ) и свой пик («линию», «интерференцию») на дифрактограмме 
(рис. 3.6). 
 Нужно помнить, что обычно рентгеновский дифрактометр 
регистрирует лишь сечение картины рассеяния излучения на образце 
плоскостью перемещения осей рентгеновской трубки и детектора. 
Если исследуемый образец текстурован, обладает крупными зернами 
или представляет собой монокристалл, картина дифракции 
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отличается от системы сплошных коаксиальных конусов, вследствие 
чего попадание зон интерференционного усиления дифрагированных 
лучей в плоскость детектора не гарантировано. Например, для 
ситуации, показанной на рис. 3.5, в, не будут зарегистрированы 
дифракционные «отражения» для углов 3, 4, 5. 
 
 3.3. Построение прямых полюсных фигур методом 
рентгенодифракционного анализа 
 
 Как упоминалось выше, появление в образце текстуры приводит 
к изменению вида картины дифракции излучения на нем (см. рис. 3.4). 
При регистрации с помощью дифрактометра данное изменение может 
приводить к искажению дифрактограммы (см. рис. 3.5, в), однако 
в общем случае это не позволяет делать выводы о наличии и типе 
текстуры. Для получения текстурной информации с помощью 
рентгеновского дифрактометра используются специальные приставки 
(рис. 3.7, а) и методики. 
 Анализ текстуры дифрактометрическим методом с использо-
ванием ППФ основан на измерении интенсивности IHKL дифрак-
ционных «отражений» (HKL) от определенных плоскостей для 
разных положений образца (положения плоскостей {hkl} по отно-
шению к падающему пучку лучей и к плоскости гониометра). Разные 
положения образца создаются его вращением вокруг определенных 
направлений. 
 Для нетекстурованного образца, в котором кристаллиты распо-
ложены статистически хаотично, изменение положения образца в 
пространстве не должно влиять на величину IHKL. Для тексту-
рованного образца, в котором кристаллиты имеют преимущес-
твенную ориентировку, изменение положения образца изменяет 
величину IHKL, которая при определенных условиях принимает 
максимальные значения. При этом на дифракционной кривой возни-
кают текстурные максимумы, угловое положение и величина которых 
определяется характером текстуры.  
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Используют два основных способа съемки текстуры на 
дифрактометре:  
1) съемка «на отражение», которая применяется для массивных 
образцов;  
2) съемка «на просвет», используемая для «тонких» образцов, 
толщина которых t меньше 1/μ (μ – массовый коэффициент 
поглощения рентгеновского излучения данного образца). 
Метод съемки на отражение с наклоном образца (метод 
наклона). Идея данного метода заключается в том, что трехмерная 
картина дифракции излучения на образце фиксируется неподвижным 
детектором за счет вращения и наклонов образца. Для текстурной 
съемки на – гониометре источник излучения располагается под 
углом θHKL (угол, при котором выполняется условие дифракции для 
плоскостей {hkl}, рис. 3.8, а) к плоской поверхности образца q. 
Указанный угол θHKL во время съемки не изменяется. При переходе 
к другому семейству плоскостей {hkl} или при смене излучения 
значение θHKL изменяется и соответственно трубка и детектор должны 




Рис. 3.7. Рентгеновский дифрактометр Bruker D8 Advance с текстурной 
приставкой (а); схема изменения положения образца (б); 
эффекта дефокусировки (в) 
1 – гониометр, 2 – рентгеновская трубка, 3 – детектор, 






Рис. 3.7. Окончание (начало см. на с. 36) 
 
 За оси поворота образца принимаются оси y и z, проходящие через 
центр поверхности образца, участвующего в создании дифракционной 
картины (см. рис. 3.7, б). При этом ось z в исходном положении 
соответствует нормали к анализируемой плоскости образца q, а ось у – 
горизонтальная ось, параллельная плоскости гониометра, в которой 
лежат падающий и отраженный лучи. 
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 Полный поворот образца в своей плоскости вокруг оси z 
соответствует изменению угла φ от 0 до 360°; поворот образца вокруг 
оси у – изменению угла наклона  (см. рис. 3.7, в; в разд. 2.1 
соответствующие углы обозначались как  и ). Текстурная 
приставка, показанная рис. 3.7, а, позволяет изменять угол φ в 
диапазоне 0…360° и угол  – в диапазоне -5…95° с точностью 0,1°. 
Угол наклона  обычно изменяют от 0 до 70...75°, так как при 
больших его значениях луч начинает скользить вдоль поверхности 
образца q, не давая при этом дифракционных «отражений». Кроме 




Рис. 3.8. Построение ППФ дифрактометрическим методом 
 
 Построение ППФ происходит путем регистрации количества 
рентгеновских фотонов за время τ (т.е. интенсивности «отражения» 
IHKL) для данного углового положения образца (φi,i). Полученное 
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значение сохраняется в памяти управляющего компьютера, после 
чего образец наклоняется в следующее положение. Процесс 
повторяется до тех пор, пока не будет пройден весь заданный 
оператором диапазон углов φ и  (рис. 3.8, б, в). Полученный массив 
данных (IHKL)i – (φ,)i отображается на стереографической проекции с 
помощью сеток Вульфа или Болдырева (см. рис. 2.3). Любая точка 
проекции задается координатами:  – радиальной, отсчитываемой от 
центра круга проекции, изменяющейся от 0 до 90° и φ – 
азимутальной, отсчитываемой обычно от вертикального диаметра 
против чаовой стрелки и изменяющейся от 0 до 360° (см. рис. 2.8). 
ППФ строят в плоскости проекции, параллельой поверхности 
анализируемого образца. При  = 0 отражающие плоскости {hkl} 
параллельны q. При этом нормаль Nhkl совпадает с осью z и 
направлена в центр ППФ. При наклоне образца на угол i к плоскости 
(xy) отражающие плоскости {hkl} оказываются расположенными под 
углом i к q, а Nhkl отклоняется на угол i от оси z и попадает в точку 
ППФ, лежащую на концентрической окружности радиуса i. При 
повороте образца в своей плоскости на угол φ от 0 до 360° Nhkl будет 
описывать конус с углом полураствора i, что соответствует кругу 
радиуса i на сетке Болдырева. Величина интенсивности (IHKL)i на 
проекции обычно отображается с помощью изолиний и/или 
градиентной заливки (см. рис. 3.8, г). 
 Таким образом, с помощью вращения образца по углам φ при 
различных дискретных углах наклона  удается зафиксировать 
выходы Nhkl в разных точках проекции, т. е. построить ППФ (точнее 
говоря, центральную часть ППФ, учитывая ограничение угла  
в 70…75°, см. рис. 3.8, г). Метод наклона наиболее часто 
используется при дифрактометрическим анализе текстуры, так как он 
позволяет исследовать массивные образцы съемкой на отражение, 
получать значительную центральную часть ППФ и не учитывать 
поправок на поглощение лучей при изменении угла наклона. 
 Учет дефокусировки образца. Для плоского образца с рабочей 
поверхностностью q, помещенного в центре гониометра дифракто-
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метра, соблюдаются условия фокусировки по Брэггу–Брентано, т. е. в 
фокусирующем положении всегда оказываются кристаллографические 
плоскости, расположенные под углом θHKL к падающему пучку и 
параллельные плоскости (xy) (см. рис. 3.6; 3.7, б). При отклонении 
плоскости образца q на угол i от нулевого положения происходит 
дефокусировка «отраженных» лучей, связанная с выходом части 
облучаемой поверхности образца из фокусирующего положения (см. 
рис. 3.7, в). Чем больше угол наклона , тем меньшая часть образца 
(ограниченная пунктирными линиями на рис. 3.7, в) остается в зоне 
эффективной фокусировки. В методе наклона дефокусировка 
отраженных лучей приводит к уменьшению регистрируемой интенсив-
ности и усилению размытия дифракционных кривых. 
 Для учета эффекта дефокусировки образца при увеличении угла 
наклона  перед съемкой текстурованных образцов проводят запись 
кривой I()эт для эталонного бестекстурного образца того же 
материала для анализируемых дифракционных «отражений» (HKL) 
(рис. 3.9). Съемка эталонной кривой по углу  ведется при условии 
быстрого вращения образца по углу φ. Из полученной кривой 
определяют поправочный коэффициент К, для данного угла  
согласно соотношению К = (I0/I)эт, где I0 – интенсивность 
«отражения» (HKL) при  = 0. Исправленное на дефокусировку 
значение IHKLобр для текстурованного образца находят по формуле 
IHKLобр = IHKLобр К. 
 
 
Рис. 3.9. Зависимость (условная) интенсивности и поправочного 































 Влияние угла наклона  на интенсивность регистрируемого 
«отражения» может быть устранено при работе дифрактометра 
в геометрии с параллельным пучком. Расходящийся пучок рентгенов-
ской трубки может быть преобразован в почти параллельный с 
помощью «зеркала» Гебеля (многослойная периодическая структура 
с параболической поверхностью, рис. 3.10, а), работающего за счет 
дифракционного «отражения», либо поликапиллярного коллиматора 
(пакет изогнутых стеклянных капилляров-волноводов, рис. 3.10, б), 




Рис. 3.10. Реализация параллельно-лучевой геометрии с помощью зеркала 
Гебеля (а) и поликапиллярного коллиматора (б) (©Bruker AXS GmbH) 
 
 При работе в геометрии параллельного пучка выполнение 
условия фокусировки Брэгга–Брентано не требуется, поскольку 
дифрагированные лучи попадают в детектор независимо от высоты 
участка поверхности, на котором они были образованы. Это позво-
ляет получать дифрактограммы образцов с неровной поверхностью, 
а также наклонять образец на значительный угол  без существенной 
потери интенсивности дифракционных «отражений». 
 
 Выбор условий съемки. Индексы интерференции (HKL) 
дифракционных максимумов, с помощью которых изучается текстура 
по ППФ, должны соответствовать следующим критериям: 
1) малому множителю повторяемости n, что определяет меньшее 
число возможных выходов нормалей Nhkl на плоскость стерео-
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графической проекции и тем самым обеспечивает более легкую 
расшифровку текстуры по полюсной фигуре; 
2) небольшому углу θHKL, так как в этом случае размытие 
дифракционных максимумов, обусловленное микронапряжениями, 
размером областей когерентного рассеяния и другими факторами 
будет меньше, а интенсивность «отражения» – выше. 
 Для металлов и сплавов с ГЦК–решеткой (Fm3m) наиболее 
благоприятными линиями являются (111), (200), (220) и (311), для 
ОЦК (Im3m) – (110), (200), (211) и (222), для алмазной (Fd3m) – (111), 
(220), (311), (400), для ГП (P63/mmc) – (1010), (0002) и (1011). 
 Угол θHKL может быть определен непосредственно по 
дифрактограмме образца при  = 0 (рис. 3.8, а) либо из следующих 
соотношений для различных кристаллических решеток: 
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   – кубической;    (3.4) 












   – тетрагональной;   (3.5) 
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 Подготовка образцов. Для дифрактометрического анализа 
текстуры необходимы плоские рабочие поверхности образца 
диаметром не менее 8...10 мм. При меньшей поверхности образца 
необходимо уменьшить ширину щелей расходимости у трубки, что 
снижает интенсивность дифракционных линий и уменьшает число 
кристаллитов, участвующих в создании дифракционной картины, что 
особенно неблагоприятно при съемке крупнозернистых образцов, так 
как при этом снижается статистическая достоверность результатов. 
 Образцы для изучения аксиальной текстуры могут быть 
нескольких видов. Если образец представляет собой проволоку 
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диаметром 0.2...0,8 мм, то изготавливают набор тесно уложенных 
проволочек таким образом, чтобы поверхность q была параллельна 
или перпендикулярна оси волокна В (см. рис. 2.11, а). Если образец 
представляет собой пруток диаметром в несколько миллиметров, то 
изготавливают либо продольный срез, либо поперечный торцевой 
срез (см. рис. 2.11, б). 
 Образцы для изучения текстуры прокатки чаще всего выре-
заются из листа так, чтобы плоскость образца q была параллельна 
плоскости прокатки Q (см. рис. 2.11, в). Перед установкой образца 
в держатель на его поверхности наносят отметки, параллельные оси В 
для аксиально текстурованного состояния (или оси НП – для 
прокатанного). 
 При подготовке массивных образцов надо учитывать, что 
текстура, как правило, неоднородна по толщине листа (или по 
диаметру проволоки). В связи с этим для прокатанных образцов 
съемку чаще всего ведут со средних по толщине слоев. При анализе 
же текстуры поверхностных слоев (прокатанной ленты) съемку 
кривых производят непосредственно с поверхности образца. При 
анализе аксиальной текстуры для исключения неоднородности 
текстуры по диаметру образца предварительно с помощью 
механической шлифовки спиливают лыски до середины по толщине 
толстого стержня или на соприкасающихся поверхностях проволочек 
или тонких стержней. Перед рентгеновской съемкой массивных 
образцов с их поверхности с помощью электролитической или 
химической полировки должен быть удален наклепанный в резуль-
тате предварительной механической обработки слой толщиной 
0,10...0,15 мм во избежание размытия дифракционных максимумов. 
 Эталонный образец для коррекции дефокусировки (построения 
ОПФ) готовят из того же материала, что и анализируемый, в виде 
тонко напиленного или намолотого порошка, слегка спрессованного 
для размещения в кювете держателя. Ширина дифракционной линии 
(HKL) эталона должна быть близкой к ширине той же линии для 
текстурованного образца. Исходя из этого, при анализе текстуры 
рекристаллизации используют отожженный порошок. 
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Метод съемки на просвет с наклоном образца. Реализация 
метода аналогична методу отражения, однако используется «тонкий» 
(t < 1/μ) образец, пропускающий значительную часть рентгеновского 
излучения (рис. 3.11). 
 Основным достоинством метода является возможность постро-
ения периферийной части ППФ. Путем «сшивания» этой пери-
ферийной части и центральной части ППФ, построенной с помощью 
метода наклона, можно построить полную ППФ. 
 
 
Рис. 3.11. Возможная геометрия съемки текстуры «на просвет» 
(©Bruker AXS GmbH) 
 
Основными недостатками съемки на просвет являются:  
1) необходимость использования очень тонких образцов для иссле-
дования (порядка нескольких мкм), и тем тоньше, чем больше 
средний атомный номер анализируемого образца;  
2) введение в расчет IHKL дополнительной поправки на поглощение 
рентгеновских лучей в образце. 
 
 3.4 Построение обратных полюсных фигур методом 
рентгенодифракционного анализа 
 
Построение ОПФ с использованием дифрактограмм 
 
 Как уже упоминалось в разд. 2.1, построение ОПФ дифракто-
метрическим методом не требует наклонов образца по оси  и потому 
может осуществляться на дифрактометре без специальной текстурной 
приставки. Как и в предыдущем случае, метод основан на изменении 
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углового распределения интенсивности дифрагированного на образце 
излучения в пространстве в случае появления текстуры. 
 Одним из способов построения ОПФ является определение 
интегральных интенсивностей отражений при съемке на дифрак-
тометре в обычной геометрии с фокусировкой по Брэггу–Брентано. 
В этом случае регистрируется отражение от плоскостей, 
параллельных поверхности образца. Образцы для съемки вырезают 
таким образом, чтобы анализируемое направление (например, 
направление прокатки) совпадало с нормалью к плоскости образца. 
 Для построения ОПФ регистрируют полную дифрактограмму 
образца в максимально большом диапазоне углов 2. При изучении 
текстуры металлов с кубическими решетками съемку желательно 
проводить на жестком коротковолновом излучении (рентгеновские 
трубки с молибденовым, серебряным анодом) для получения 
возможно большего числа интерференций HKL и, следовательно, 
количества проанализированных полюсов на ОПФ. Для металлов с 
некубической решеткой число возможных дифракционных линий 
достаточно велико даже при работе с относительно мягким 
излучением (медные, кобальтовые трубки). 
 Интегральная интенсивность линии HKL в отсутствии текстуры 
0I
hkl  определяется рядом факторов и геометрией съемки. В тексту-
рованном образце интенсивность отражения 
T
hklI  усиливается, если 
плоскости {hkl} ориентированы преимущественно параллельно 
поверхности образца и падает, если такая ориентировка в образце 
отсутствует. Интегральная интенсивность линии HKL для 
текстурованного образца может быть оценена как 
hklhklT
T
hkl MPkI  , а для бестекстурного – hklhkl MPkI 00
0  , где k – 
коэффициенты пропорциональности, определяемые множителями 
интенсивности и условиями эксперимента, PТ – полюсная плотность 
(плотность нормалей плоскостей семейства {hkl} для текстурованного 
образца), P0 – то же для бестекстурного образца, Mhkl – фактор 
повторяемости для плоскостей (hkl). 
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 Можно считать, что приведенная полюсная плотность пропор-
циональна отношению интенсивностей линии (HKL) в текстурованном 









0 ,     (3.8) 
 
где Φhkl – относительная полюсная плотность, которая показывает, во 
сколько раз вероятность для {hkl} быть параллельной плоскости 
образца в текстурованном образце отличается от таковой в бестекс-
турном (Φhkl ≥ 0). Коэффициент K зависит от множителей интен-
сивности и условий эксперимента и может быть рассчитан с учетом 
всех зарегистрированных отражений. Если K = 1, то относительная 
полюсная плотность Φhkl прямо находится по (3.8) и наносится около 
соответствующего полюса ОПФ. Если предположение K = 1 
некорректно, то для нахождения величины полюсной плотности 
значения K из (3.8) суммируются по всем n зарегистрированным (HKL), 
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Так как (при n → ∞) среднее значение полюсной плотности 
 
1/ 0  PnP
n
hkl ,     (3.10) 


























,    (3.11) 
 
где n – число линий, по которым ведется расчет.  
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 При вычислении Φhkl учитывают только отражения одного 
порядка от плоскостей {hkl}, хотя на дифрактограмме могут быть 
зарегистрированы отражения разных порядков. Нормировка (3.10) 
тем точнее, чем от большего числа совокупностей плоскостей 
зарегистрированы отражения. Для кристаллов низших и средних 
сингоний, на дифрактограммах которых присутствует большое число 
линий, при расчете Φhkl обычно пользуются полученной формулой. 
Поэтому для построения ОПФ рассмотренным методом следует 
использовать жесткое излучение, если симметрия кристаллической 
решетки анализируемой фазы высока. Для металлов с кубической 

































,     (3.12) 
 
где Mhkl – множитель повторяемости для плоскостей {hkl}. 
 Полученные по вышеприведенным формулам значения Φhkl 
наносят на стандартный стереографический треугольник около 
полюсов с соответствующими индексами (hkl) (см. рис. 2.8, 3.12). 
Обратная полюсная фигура дает возможность количественного 
определения доли текстурных компонентов fhkl. В случае резкой 




































































Рис. 3.12. Стандартный стереографический треугольник для кубической 
решетки с нанесенными нормалями некоторых кристаллографических 
плоскостей 
 
 Для исследования ограниченной текстуры (например, воло-
чения) достаточно построения одной ОПФ по дифрактограмме 
образца с плоскостью съемки, перпендикулярной оси воздействия. 
Для исследования текстуры прокатки необходимо построить ОПФ 
для двух образцов: плоскость одного из них должна быть 
параллельна плоскости прокатки (для определения индексов этой 
плоскости), а плоскость другого нормальна направлению прокатки 
(для определения индексов этого направления). В случае много-
компонентных текстур правильность выбора однозначного сочетания 






Построение ОПФ на основе данных ППФ 
 
 Основным недостатком анализа текстуры с помощью ОПФ, 
построенных по интегральным интенсивностям дифракционных 
линий, является малое число анализируемых интерференций (HKL), 
особенно для металлов с кубической решеткой, что определяет 
небольшое число значений полюсной плотности в области 
стереографического треугольника ОПФ (см. рис. 3.12), в результате 
чего уровни одинаковых значений Рhkl (изолинии) могут быть 
проведены весьма приблизительно. 
 Достаточно подробная ОПФ может быть получена с помощью 
методов математической обработки полученных на текстурном диф-
рактометре исходных данных зависимости интенсивности «отра-
жения» от положения образца по отношению к падающему пучку, 
разработанных на основе теории Бунге и Роэ (см. разд. 4). 
Современное программное обеспечение для проведения текстурного 
анализа (например, ПО TexEVAL от Bruker AXS GmbH) использует 
экспериментальные данные ППФ (IHKL, φ, ) (рис. 3.13, а) для 
построения трехмерной функции распределения ориентировок (ФРО, 
подробности приведены разд. 4) (см. рис. 3.13, в). При этом 
используются как экспериментальные данные (0 <  < 70…75°, 
«действительная» часть ФРО), так и вычисленные на основании 
введенных данных о симметрии кристаллической решетки значения 
(«добавочная» часть ФРО для 70…75° <  < 90°), использующиеся 
для «достраивания» ППФ (см. рис. 3.13, б). Полученная в результате 
ФРО может быть использована для построения ОПФ материалов с 
кубическими и гексагональными решетками для любого из внешних 
направлений НП, ПН, НН (см. рис. 3.13, г), а также построения ППФ 
для дифракционных линий (HKL), не снимавшихся непосредственно 







Рис. 3.13. Экспериментальная ППФ (110) -Fe (а), достроенная расчетная 
ППФ (110) (б), графическое представление ФРО (в), расчетная ОПФ для 
НН (г) (выносками показаны значения полюсной плотности в отн. ед.) 
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 4. Анализ текстуры с использованием функции 
распределения ориентировок 
 
 Рассмотренные выше способы описания текстуры с помощью 
ППФ и ОПФ были основаны на определении вероятности совпадения 
ориентации кристаллита с какой-либо заданной ориентацией 
относительно определенной системы координат. Выбор системы 
координат определяет способ описания текстуры. В общем случае 
текстура поликристалла описывается четырьмя координатами: три 
определяют ориентировку, а четвертая – вероятность этой ориен-
тировки. 
ППФ позволяет указать связь между системой координат 
образца и кристалла только для идеальной ориентировки. В реальных 
случаях распределение ориентаций имеет непрерывный характер. 
ОПФ несколько лучше представляет непрерывное распределение 
ориентаций по отношению к вершинам стандартного стереогра-
фического треугольника, но только для какой-то одной оси системы 
координат образца. 
 Однозначно установить ориентировку каждого зерна в прос-
транстве возможно, если указать вращения, переводящие систему 
координат образца (например, направление прокатки, поперечное 
направление и нормаль к плоскости прокатки) в систему координат 
кристалла (например, ребра элементарной ячейки). 
 Необходимость точной количественной идентификации текс-
туры, потребность в которой возникает при расчете ориентационных 
соотношений при фазовых и структурных превращениях, а также при 
оценке ожидаемой, исходя из текстуры, анизотропии физических 
свойств поликристаллического материала, привела к разработке 
метода анализа текстуры с помощью трехмерных функций 
распределения ориентировок (ФРО) кристаллитов, данные о которых 
содержатся в полюсных фигурах в неявной форме. 
 Основа количественного метода описания текстуры была 
заложена отечественным ученым А. С. Виглиным, который в 1960 г. 
предложил метод вычисления функций распределения ориентаций 
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кристаллитов, которые позволяют однозначно описать текстуру. Этот 
принцип получил развитие в работах Бунге и Рое. Независимо друг от 
друга они разработали методы аналитического нахождения трех-
мерной функции распределения ориентировок кристаллитов исходя 
из нескольких прямых полюсных фигур, полученных экспери-
ментально. Экспериментальная функция распределения ориентаций 
кристаллитов впервые была получена Бунге. 
 В общем случае текстура поликристалла описывается четырьмя 
координатами: три определяют ориентировку, а четвертая – вероят-
ность этой ориентировки. Графически представить текстуру таким 
способом невозможно, так как для этого необходимо 4-мерное 
пространство, поэтому используется представление текстуры с по-
мощью ППФ или ОПФ. Описание ориентаций более целесообразно 
проводить с помощью трех углов поворота (эйлеровых углов) 
относительно осей кристалла, которые приводят систему координат 
образца параллельно системе координат кристалла. 
 
 4.1. Построение ФРО по Рое 
 
 Введем декартову прямоугольную систему координат X, Y, Z, 
связанную с поликристаллическим образцом, и декартову прямо-
угольную систему координат x, y, z, связанную с кристал-
лографическими осями произвольного кристалла в этом образце. За 
направления осей X, Y, Z выбирают обычно основные направления 
в листе – НП, ПН и НН соответственно. За направления осей x, y, z 
в случае кубической симметрии решетки металла удобно принять 
направления [100], [010], [001] соответственно. 
 Ориентация кристаллографической системы координат x, y, z 
относительно системы координат образца X, Y, Z может быть 
определена тремя углами Эйлера ψ, θ, φ (рис. 4.1). При этом для того 
чтобы совместить одну систему координат с другой, необходимо 
совершить три поворота. Первый поворот вокруг оси Z (НН) на угол 
ψ переводит ось X (НП) в положение X1, Y (ПН) – в положение Y1. 
Второй поворот вокруг оси Y1 на угол θ совмещает ось Z (НН) 
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с кристаллографической осью z [001], а ось X1 занимает положение 
X2. Последний поворот относительно оси z на угол φ приводит 
к совпадению системы координат X, Y, Z с системой x, y, z. 
 
 
Рис. 4.1. Определение углов Эйлера при переходе от системы координат 
образца X, Y, Z к системе координат кристалла x, y, z (по Рое) 
 
Если через V обозначить объем поликристаллического мате-
риала, а через dV – объем всех кристаллов из V с ориентацией, 
находящейся в интервале dψ, dθ, dφ около ориентации ψ, θ, φ, то 
функция распределения ориентаций кристаллов F(ψ, θ, φ) для объема 







  F(ψ,ξ,φ )δψ,dξdφ ,    (4.1) 
где ξ = cos θ. 











   F(ψ,ξ,φ )dψdξdφ=1.   (4.2) 
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 Предполагая, что F(ψ, θ, φ) – непрерывная функция своих 
аргументов, ее можно разложить в ряд по обобщенным сферическим 
функциям (сферическим гармоникам): 
 
















)( ,  (4.3) 
где flmn – коэффициенты разложения текстурной функции F(ψ, θ, φ), 
а Zlmn (ξ) – полиномы, определяемые следующим образом: 
 
(ξ)lmnZ =        
= 2 2 1
1
(1 ξ) (1 ξ) ( ; 1; 1; (1 ξ)),
2 2




F l m l m m n
 
          (4.4) 
при mn; здесь F1(a, b, c, d) – гипергеометрическая функция, которая 
при целых отрицательных а является полиномом Якоби. 
 Известно, что 
 
Zlmn = Zl-n-m ,     (4.5) 
 
а при целых четных m и n: 
 
 Zlmn = Zln-m .     (4.6) 
 
 Соотношения (4.5) и (4.6) дают возможность определить Zlmn для 




















Рис. 4.2. Полярные координаты вектора в системе координат образца (а) 
и кристалла (б) 
 Направление вектора r

 в системе координат X, Y, Z опреде-
ляется двумя полярными углами η и χ (рис. 4.2, а). Вместо 
переменной χ можно ввести 
 ζ = cos χ .      (4.8) 
 Направление вектора в системе координат x, y, z определяется 
полярными углами λ и μ (рис 4.2 б). Вместо переменной μ можно 
использовать 
 ν = cos μ .      (4.9) 
 Углы η и χ определяют положение нормали к плоскости {hkl} на 
полюсной фигуре {hkl}. Углы λ и μ определяют ориентацию нормали 
к плоскости {hkl} в кристалле. Для каждой кристаллографической 
плоскости {hkl} углы для ее нормали λ и μ могут быть легко найдены 
(табл. 4.1). 
 В экспериментах по дифракции рентгеновских лучей на 
поликристаллическом образце для k–й полюсной фигуры определяется 
функция интенсивности дифрагирующего рентгеновского пучка 
Jk(ζ, η). Из этой функции нормированием можно получить плотность 
распределения ориентаций нормалей к кристаллографической 























k .    (4.10) 
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Таблица 4.1 
Значения λ, μ и ν для некоторых кристаллографических плоскостей 














 Предполагая, что полюсная плотность qk(ζ, η) является 
непрерывной функцией своих аргументов, ее можно разложить в ряд 
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    (4.11) 
 
где Plm(ζ) – нормализованные присоединенные полиномы Лежандра, 
причем 
 
 )()1()( xPxP ml
m
lm  .    (4.12) 
 
 Используя свойства ортогональности сферических функций, 
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   .   (4.13) 
 
 Коэффициенты разложения (4.3) оказываются связанными с коэф-


















 .   (4.14) 
 Коэффициенты klmQ  находятся интегрированием полюсной 
плотности qk(ζ, η) по соотношению (4.13). Коэффициенты flmn могут 
быть найдены из системы линейных уравнений (4.14). Для 
фиксированных k, l, m соотношение (4.14) является системой 
линейных уравнений с (2l+1) неизвестными. 
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 Следует заметить, что не все коэффициенты klmQ и flmn 
независимы. Число независимых коэффициентов klmQ и flmn опреде-
ляется элементами симметрии статистического распределения 
ориентаций кристаллов и кристаллографических элементов симметрии. 
 Известно, что для кубических поликристаллических образцов с 
орторомбической статистической симметрией (которая реализуется 
при прокатке пластинчатых образцов) на коэффициенты klmQ и flmn 
накладываются следующие ограничения: 
1. Коэффициенты klmQ и flmn вещественны. 
2. Индекс l принимает только четные значения. 
3. 0 kml
k




lm QQ , если m – нечетное. 
4. 0 nlmnmllmn fff если m – четное и n = 4k (k = 0, 1, 2, …); 
0 nlmnmllmn fff если m – нечетное или n  4k (k = 0, 1, 2, …). 
5. Для фиксированных l и m существуют линейные соотношения для 
коэффициентов flmn, которые приведены в работе. На практике 
в разложении (4.3) обычно учитывают конечное число членов, 
соответствующее lmax = 16, 18, 20, 22. Для этих четырех случаев 
приведена табл. 4.2, из которой видно, что для нахождения 
коэффициентов flmn в этих случаях необходимо использовать, по край-
ней мере, две полюсные фигуры. 
 Для увеличения точности построения функции F(  ,, ) обычно 
используют три полюсные фигуры {hkl}. В этом случае система 
уравнений (4.14) является переопределенной. Она решается с помощью 




Коэффициенты текстурных функций и количество полюсных фигур, 



















155 (из них 59 независимых) 
205 (из них 79 независимых) 
271 (из них 101 независимый) 






 ФРО обычно изображается в виде некоторого распределения 




Рис. 4.3. Пространство углов Эйлера для изображения ФРО 
 
 Вся совокупность возможных ориентаций кристалла в образце 
может быть охвачена при изменении углов Эйлера Ф и Ψ от 0 до 2π 
и θ – от 0 до π. Однако, учитывая кубическую симметрию кристалла и 
орторомбическую симметрию листового образца, при описании 
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положения кристаллографических направлений относительно сис-
темы координат образца принято использовать интервал углов 
Эйлера от 0 до π/2. 
 Каждая идеальная ориентировка представляется единственной 
точкой в пространстве углов Эйлера (рис. 4.3). Здесь углы Ψ, θ, Ф 
изменяются по ребрам куба, исходящим из одной точки [100], от 0 до 
π/2. Таким образом, каждой точке пространства могут быть приписаны 
индексы единственной кристаллографической ориентации. 
 На стереографической проекции [001] (рис. 4.4) показаны углы 
Эйлера между системами координат кристалла и образца. 
 
 
Рис. 4.4. Взаимосвязь между системами координат образца и кристалла. 
Стереографическая проекция (001) 
 
 Совмещение координат образца и кристалла производится 
поворотами: 1-й – вокруг НН на угол Ψ по дуге de; 2-й – вокруг 
нового положения НН по линии ca на угол θ до совмещения НН с 
направлением [001]; 3-й – вокруг [001] на угол Ф до совмещения НП 
с [100], а ПН – с [010]. Из рисунка 3.4 видно, что положение НН, 
характеризующее ориентацию плоскости прокатки, задается двумя 
углами θ и Ф, третий угол Ψ фиксирует направление в плоскости 
 60 
прокатки. Известны соотношения между кристаллографическими 






































.    (4.17) 
 














h = –sinθcosΦ; k = sinθsinΦ; l = cosθ      
u = cosψcosθcosΦ – sinψsinΦ    (4.19) 
v = –cosψcosθcosΦ – sinψcosΦ      
w = cosψsinΦ         
 
 На рис. 4.5 приведены положения идеальных ориентировок в 
сечениях пространства углов Эйлера при Ф = const. Эти сечения 
можно назвать «стандартными» по аналогии со стандартными 





Рис. 4.5. Положение идеальных ориентировок в сечениях пространства углов 
Эйлера при фиксированных значениях угла Ф 























Рис. 4.5. Окончание (начало см. на с. 61) 
 На рис. 4.6, а показано отдельно сечение при φ = 45°. Это 
сечение замечательно тем, что в нем находится большая часть 
ориентировок, присущая текстурам деформации и рекристаллизации 
ОЦК– и ГЦК–металлов (см. рис. 4.6, б). В соответствии со сказанным 
выше, углы Эйлера θ и φ задают положение кристаллографической 
плоскости, поэтому на сечении плоскость изображается отрезком 
прямой, параллельной вертикальной оси. Угол Ψ определяет 




Рис. 4.6. Стандартное сечение пространства углов Эйлера по Рое (а) и сечение 
пространства ФРО холоднокатаного листа технического сплава Fe-3% Si после 
первичной рекристаллизации (б) при φ = 45° 
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 4.2. Построение ФРО по Бунге  
 
 Различия в вариантах метода, предложенных Бунге и Рое, 
связаны со способами учета симметрии в получаемом решении, 
в определении эйлеровых углов и в нормировке. Соотношение между 
углами Эйлера, определенными по Рое (ψ, θ, φ) и Бунге (φ1, Ф, φ2) 
выглядят следующим образом: 
 
 ψ = φ1 – π/2,        
  θ = Ф,       (4.20) 
 φ = φ2 + π/2.        
 
 Опуская подробное описание математического аппарата Бунге, 
можно отметить, что в работах Бунге особенно подчеркивалась 
возможность определения упругой, пластической, магнитной и 
других видов анизотропии поликристаллических материалов 
расчетным путем при наличии экспериментально определенной 
функции распределения ориентаций. 
 Для определения состава текстуры в общепринятых терминах 
индексов Миллера удобно иметь уже упоминавшиеся карты 
положения идеальных ориентировок в пространстве углов Эйлера. 
«Стандартные» сечения для пространства углов Эйлера, опреде-



































































































































































































































































































































































































































































Рис. 4.7. Положение идеальных ориентировок в сечениях пространства углов 
Эйлера при фиксированных значениях угла φ2 




























































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































Рис. 4.7. Окончание (начало см. на с. 65) 
 На рис. 4.8, а, в качестве примера приведено изображение ФРО 
в пространстве углов Эйлера для деформированного холодной 
прокаткой (ε ~ 60 %) монокристалла технического сплава Fe-3%Si. 
Исследуемая структура включала две деформационные полосы с 
ориентациями, несколько отклоняющимися от {111}<112>, и двой-
ники деформации с ориентацией, приближающейся к {001}<110> 




Рис. 4.8. Пространственное изображение ФРО (а) структуры деформированного 




Рис. 4.8. Окончание (начало см. на с. 67) 
 
 Как уже упоминалось выше, определение текстурованного 
состояния материала в виде функции распределения ориентаций 
однозначно описывает его компонентный состав. Интенсивность той 
или иной компоненты отражается на графическом представлении 
ФРО в пространстве углов Эйлера изоуровнями, проградуирован-
ными относительно бестекстурного образца. Исходя из условия 
нормировки для бестекстурного образца значение ФРО в каждой 
точке пространства углов Эйлера равно единице. 
 Для того чтобы сравнивать состав текстуры после разных 
режимов обработки, необходимо иметь данные о количестве 
компонент. Интенсивность изолиний в положении той или иной 
компоненты не является прямым показателем ее количества. Для того 
чтобы определить количество или объемную долю компоненты, 
необходимо проинтегрировать функцию распределения ориентаций 
кристаллитов F(ψ, θ, φ), определенную выражением (4.1), по углам 
Эйлера в заданных интервалах. Такое определение объемной доли 
очевидно из определения ФРО. Однако долгое время после начала 
использования математического метода ФРО ни в одной работе не 
приводились данные по объемной доле или приводились с явными 
ошибками. Одной из основных причин этого был неучет фактора 
повторяемости. 
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 Для материалов с кубической решеткой ФРО рассматривают в 
области элементарного куба углов Эйлера (ψ, θ, φ) с областью 
изменения каждого угла [0, π/2], общая область определения 
включает 32 элементарных куба. В пределах такого куба отдельные 
идеальные ориентировки могут изображаться одной, двумя, тремя 
«точками», половиной (если ориентировка находится на грани 
элементарного куба), одной четвертью (если находится на ребре), 
одной восьмой (если находится на вершине куба). Исключение 
составляют ориентировки типа {l00}<hk0>, которые на сечениях ФРО 
изображаются в виде линий при θ = 0°. 
 На рис. 4.9 представлено изображение «ребровой» ориентировки 
{110}<001> в элементарном кубе пространства углов Эйлера. В этом 
кубе ориентировка представлена в трех местах на гранях куба, т. е. 
в рассматриваемую элементарную область входят по ¼ области 
рассеяния вокруг ребровой ориентации. Если ¾ указанной ориенти-
ровки находится внутри элементарного куба пространства углов 
Эйлера, то в 32 элементарных кубах, соответствующих полной 
области изменения углов Эйлера, будет содержаться 24 области 
с ребровой ориентировкой. 
 
 
Рис. 4.9. Изображение ориентировки {110}<001> в элементарном кубе 
пространства углов Эйлера 
 
 Интерпретируя ФРО как плотность вероятности присутствия 
в образце кристаллитов с заданной ориентировкой, а объемную долю – 
как вероятность такого присутствия, можно заметить, что в каждой 
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точке, соответствующей данной идеальной ориентировке в полном 
объеме пространства, плотности вероятности равны, но вероятности, 
вычисленные вокруг каждой точки в пределах элементарного куба, 
в общем случае могут быть неравными. В отдельных случаях можно 
определить объемную долю ориентировки по одной области в пределах 
элементарного куба, учитывая фактор повторяемости. Объемные доли 
разных ориентировок в бестекстурном образце в общем случае не рав-
ны, а пропорциональны фактору повторяемости каждой из них. 
 Существенной особенностью предложенного Бунге–Рое метода 
является ограничение на восстанавливаемую ФРО: в разложении 
ориентационной функции могут быть найдены лишь члены с 
четными l, информация о нечетной части ФРО на полюсных фигурах 
не содержится. Обращалось внимание на то, что неучет нечетных 
членов разложения ряда может приводить к появлению ложных 
максимумов на кривых ФРО (т.н. «духов»). Стоит заметить, что этого 
ограничения не содержит ФРО, восстановленная по массиву 
индивидуальных ориентировок. Поэтому в дальнейшем стали 
предлагаться методы устранения указанного недостатка в методе вос-
становления ФРО из полюсных фигур. 
 Однако методы коррекции математического аппарата ФРО 
зачастую являются слишком сложными или вносят свои неточности в 
воспроизведение текстурной функции как, например, метод 
моделирования ФРО дискретными гауссовскими распределениями. 
Несомненно, отсутствие нечетных коэффициентов вносит опреде-
ленные ошибки в рассчитанную ФРО, но величина этих ошибок 
зависит от многих факторов, таких как симметрия кристалла, острота 
текстуры, количество членов ряда в разложении, точность измерения 
полюсных фигур. Например, в некоторых работах показано, что при 
обрыве ряда в функцию f (φ1,Φ,φ2) вносится ошибка, которая тем 
существеннее, чем острее текстура и чем меньше значение lmax. 
Оценка погрешности из-за обрывания ряда (4.3) показывает, что, если 
ограничиться значением lmax = 16, полуширина максимума ФРО не 
должна быть менее 34 градусов, а плотность ориентаций в максимуме 
не должна превышать уровень хаотического распределения больше 
 71 
чем в 17 раз. В других работах методом компьютерного 
моделирования определены наиболее оптимальные параметры 
съемки полюсных фигур и число коэффициентов разложения в ряд. 
 Известно, что с рассеянием около идеальной ориентировки в 10 
и 30°, с увеличением рассеяния отрицательные и ложные пики сильно 
уменьшаются. Для текстуры с 10°-ным рассеянием ошибка достигает 
20 единиц интенсивности бестекстурного образца и составляет 15% 
от истинного максимума. Для 30°-ного рассеяния ошибка находится 
на уровне единицы бестекстурного образца и составляет 10% от 
истинного максимума. 
 Влияния ложных максимумов на определение объемной доли 
слабой компоненты можно избежать, если определять ее по области 
существования этой компоненты в пространстве углов Эйлера, 
находящейся вдалеке от сильных ориентировок, но также по одной 
области с умножением на соответствующие коэффициенты. 
 Реальные многокомпонентные текстуры являются намного 
более рассеянными, и ошибка в вычислении ФРО должна быть 
меньше. В случае реальных текстур правильность описания тексту-
рованного состояния необходимо контролировать путем сранения 
экспериментальной полюсной плотности и расчетной, получаемой 
путем обратного перехода от коэффициентов текстурной функции. 
Средняя величина несоответствия в полюсной плотности для текстур 
деформации и рекристаллизации поликристаллического железокрем-
нистого сплава не превышает 5 %. 
 Нахождение ФРО по распределению полюсной плотности, 
замеренной с определенной экспериментальной ошибкой, в ряде 
случаев может быть некорректным, несмотря даже на значительную 
переопределенность системы линейных уравнений (4.11) и (4.14). Это 
связано с тем, что ФРО представляется в виде конечной суммы ряда, 
когда его коэффициенты несут в себе погрешности эксперимен-
тальных данных. При достаточно большой погрешности в вычис-
лении коэффициентов и большом числе членов ряда в сумме 
возможно получение неустойчивого решения. Для определения 
корректности в большинстве практических ситуаций достаточно 
проверить устойчивость решения, т.е. соответствие малому изме-
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нению значений исходных данных малого изменения результатов 
расчета. Это легко осуществляется путем сравнения ФРО, 
полученной при обычном расчете, с ФРО, вычисленной по значениям 
полюсной плотности, случайно измененным в пределах погрешности 
их измерения. Установлено, что изменение полюсной плотности 
в пределах ошибки ее измерения не приводит к заметному изменению 
ФРО при числе членов разложения, равном 22, что свидетельствует 
о корректности задачи. 
 Расчеты показывают, что выбор сетки точек на полюсных 
фигурах, в которых проводят измерения, имеет большое значение 
в том случае, когда имеется «острая» текстурная компонента. Если 
соответствующие ей максимумы на полюсных фигурах не попадают 
в узлы сетки (смещенная сетка) в координатах полярных углов, то 
значения в точках максимумов после аппроксимации оказываются 
еще на 20…25 % ниже экспериментальных значений. 
 Важное достоинство метода Бунге–Рое состоит в его универ-
сальности: с большим или меньшим успехом он может быть 
применен для любых видов распределений по ориентациям, а оценка 
погрешности по наибольшим отрицательным выбросам в ФРО 
позволяет избежать многих трудностей в интерпретации результатов. 
 Следует отметить, что в настоящее время для построения ФРО 
не обязательно представлять выше изложенный математический 
аппарат. Обычно он уже реализован в виде программного обеспе-
чения, которое входит в комплект поставки к рентгеновским 
дифрактометрам или другим приборам, использующим дифракцию 
волн на кристаллической решетке. В настоящее время разработаны 
способы экспериментального определения ФРО по нескольким (2…4) 
ППФ, полученным одним методом – на отражение или на просвет. 
 В заключение необходимо подчеркнуть, что метод ФРО 
является достоверным и достаточно точным для описания 
многокомпонентных текстур материалов. Он служит действенным 
инструментом текстурного анализа, открывающим большие 
перспективы в области решения таких задач, как расчет 
механических и физических свойств материала, предсказание текстур 
в ориентационно-зависимых фазовых и структурных превращениях. 
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 5. Металлографические методы определения 
индивидуальных ориентировок кристаллитов 
 
 Если взять крупнокристаллический образец какого-либо металла 
и подвергнуть его травлению с поверхности, то яркость отраженного 
от зерен света будет определяться положением кристаллической 
решетки образца по отношению к лучу (рис. 5.1: светлые и темные 
зерна соответствуют различным углам отражения падающего света от 
плоскостей {110}). Это легко наблюдаемое явление и было 
использовано вначале для определения ориентировки монокристал-
лов, а затем – для изучения текстуры. 
 
 
Рис. 5.1. Макроструктура листа технического сплава Fe-3%Si 
(электротехнической анизотропной стали) 
 
 Достаточно продолжительное время оптическая металлография 
оставалась основным методом, позволяющим оценить ориентировки 
отдельных зерен в сравнительно массивных образцах (не фольгах для 
просвечивающей электронной микроскопии). Точность оптического 
метода низка (от ±2 до ±7º), однако он имеет свои преимущества: 
не требует специальной дорогостоящей аппаратуры, обеспечивает 
быстроту измерений, позволяет оценить одновременно ориентации 
большого количества отдельных мелких зерен или даже отдельных 
субзерен. 
 Появление и развитие в конце XX – начале XXI веков ориента-
ционной микроскопии, основанной на применении методики EBSD 
(см. разд. 6), нивелировало значение металлографических методов. 
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Однако экспресность и доступность данных методов позволяет 
использовать их для предварительного анализа текстур локальных 
областей с целью выбора мест под более детальные и точные 
исследования. 
 Оптический метод заключается в выявлении на поверхности 
образца линий пересечения этой поверхности с известными кристал-
лографическими плоскостями (плоскости скольжения, двойников, 
грани фигур травления и т. д.) и определении по расположению этих 
линий индексов кристаллографической плоскости, совпадающей с по-
верхностью листа стали, и кристаллографического направления, 
совпадающего с направлением прокатки. 
 
 5.1. Метод фигур травления 
 
 Суть данного метода заключается в следующем: на поверхности 
металлов и сплавов при травлении некоторыми реактивами могут 
возникать углубления с плоскими гранями – фигуры (ямки) трав-
ления. Они могут образовываться также при нагреве образцов в 
вакууме (термическое травление) или при ионной бомбардировке 
поверхности металлов и сплавов. 
 Фигуры травления возникают в местах концентрационной или 
структурной неоднородности. Образование их в местах выхода на 
поверхность дефектов строения кристалла лежит в основе одного из 
методов выявления дислокационной структуры. 
 Движущей силой образования фигур травления является умень-
шение общей энергии кристаллов вследствие растворения мест 
с искаженной структурой и огранки участков поверхности плоскостями 
с минимальной поверхностной энергией. Чем выше поверхностная 
энергия грани, тем больше скорость ее перемещения. Грани с большей 
поверхностной энергией растворяются скорее, чем другие грани, 
и самовырождаются (см. рис. 5.2). 
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а б в 
Рис. 5.2. Схема развития фигуры травления (а → в). Грани 1 и 3 имеют меньшую 
поверхностную энергию по сравнению с гранями 2 и 4 
 
 Огранка образующихся фигур травления зависит от исполь-
зуемого реагента. Предположительное объяснение явления заклю-
чается в адсорбирующем действии реагентов на поверхность 
кристалла. Атомы ряда веществ, которые входят в состав реагентов, 
располагаются на некоторых плоскостях кристалла, выходящих на 
поверхность шлифа, снижая их поверхностную энергию. Таким 
образом, может измениться характер анизотропии поверхностной 
энергии. Например, в электротехническом сплаве Fe-3% Si наимень-
шей поверхностной энергией обладают грани ромбического 
додекаэдра {110}, однако при травлении в большинстве травителей 
получаются фигуры, ограненные плоскостями куба {100}. Для 
определения ориентации зерен по этим фигурам нужно не только 
выявить хорошо ограненные фигуры, но и установить, какими 
системами плоскостей они огранены (рис. 5.3, 5.4). 
 
     
а б в г д 
Рис. 5.3. Геометрические тела, ограненные плоскостями: 




   
а б в 
Рис. 5.4. Фигуры травления с огранкой {100} и {110}, выявленные на 
плоскостях: 
а – (100); б – (110); в – (111) 
 
 При микроскопическом наблюдении фигуры выглядят не объем-
ными, а как бы спроектированными на плоскость, параллельную 
поверхности шлифа. Проектирование осуществляется параллельным 
переносом всех элементов фигуры в направлении, перпендикулярном 
к поверхности образца (рис. 5.5). 
 
 
Рис. 5.5. Схема проектирования элементов фигуры травления 
на плоскость изображения 
 
 Для определения ориентации зерен измеряют углы между 
проекциями внутренних ребер (линии пересечения граней фигуры 
травления) или между наружными ребрами (линии пересечения 
граней фигуры травления поверхностью образца). Это можно 
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производить с помощью лимба на поворотном столике микроскопа и 
окуляра с делениями или по микрофотографиям фигур травления. 
Для индицирования направления прокатки производят замер углов, 
образуемых проекциями внутренних ребер и направлением прокатки. 
Часто возникают трудности при определении направления прокатки 
на деформированном и термически обработанном образце. 
Рекомендуется следующий способ, позволяющий избежать этих 
трудностей. На валке прокатного стана закаленной иглой 
прочерчивается царапина по образующей в плоскости, перпендику-
лярной оси валка. След этой царапины, характеризующей направ-
ление прокатки, сохраняется и после термической обработки 
деформированных образцов. 
 Дальнейшая задача сводится к отысканию кристаллогра-
фических индексов плоскости зерна, совпадающей с поверхностью 
шлифа, и направления прокатки по замеченным величинам. 
В зависимости от типа фигур травления, который определяется 
кристаллической решеткой образца, его ориентацией и выбранным 
реагентом, задача сводится к построению системы тригонометри-
ческих уравнений (в большинстве случаев трансцендентных) и ее 
решению (чаще всего численными методами). С учетом сравнительно 
низкой точности проведения исходных измерений геометрических 
параметров фигур травления решение подобных задач в настоящее 
время практически потеряло свою актуальность. 
 Для приблизительного определения ориентации зерен можно 
воспользоваться наиболее быстрым способом сравнения вида фигур 
травления с их изображениями, нанесенными на стандартные 
стереографические треугольники (рис. 5.6). Точность этого метода 
мала и находится в пределах 14º, однако вполне достаточна для 
предварительной оценки локальной текстуры образцов и выбора 







а б в 
Рис. 5.6. Стандартный стереографический треугольник, на который нанесен вид 
фигур травления, ограненных плоскостями: 
а – куба {100}; б – ромбического додекаэдра {110}; 
в – куба {100} и ромбического додекаэдра {110} 
 
 Примеры использования фигур травления для оценки 
ориентировки отдельных кристаллитов или локальных областей 




Рис. 5.7. Ориентировки локальных областей образцов технического сплава 
Fe-3% Si, определенные по фигурам травления: 
а – {110}<001> (х 1000); б – {011}<100> и {110}<001> (х 500); 
в – {110}<001> и {111}<112> (х 500); г – {110}<001> и {111}<112> (х 500) 




Рис. 5.7. Окончание (начало см. на с. 78) 
 
 5.2. Определение ориентации зерен по расположению 
двойников 
 
 Для металлов, склонных к двойникованию при деформации, 
можно рекомендовать оценку ориентировки отдельных кристаллитов 
по известным плоскостям залегания двойников. Если систем двойни-
кования несколько, однозначность определения усложняется. В этом 
случае необходимо вводить следующее ограничение: по расположе-
нию двойников определять ориентацию зерен, близкую к известной, 
т. е. определение проводить на текстурованном материале. 
 Для определения используют метод перпендикулярных сечений. 
После слабой деформации прокаткой (2…3%) на образце в двух 
перпендикулярных сечениях приготовляют шлиф (например, на 
плоскости прокатки и на плоскости, перпендикулярной плоскости 
прокатки и параллельной направлению прокатки). На поверхности 
шлифов выявляют выходы двойников и определяют углы между 
двойниками и направлением прокатки (рис. 5.8). Затем с помощью 
построения стереографических проекций производят индицирование 





Рис. 5.8. Двойники деформации на плоскости прокатки (а) и на поверхности, 
перпендикулярной плоскости прокатки (б) в монокристалле технического сплава 
Fe-3% Si с ориентировкой (110)[001] 
 
 Например, для определения ориентации одного из зерен 
в техническом сплаве Fe-3% Si (плоскости двойникования {112}) 
с текстурой (110)[001], у которого на ПП угол между границей 
двойника и НП составляет φ, а на плоскости, перпендикулярной 
плоскости прокатки – γ, необходимо на стандартной стереогра-
фической проекции (110), отметить центр проекции и направление 
[001]. Затем перенести  стандартную проекцию на сетку Вульфа, и по 
большому кругу от [001] отложить угол φ, а по экватору от точки, 
соответствующей выходу экватора на большой круг, – угол γ. 
Совместить две полученные точки с меридианом, который в этом 
случае представляет проекцию плоскости двойникования. 
По проекции плоскости построить стереографическую проекцию 
нормали к плоскости, для чего по экватору отсчитать от точки 
пересечения его с меридианом угол 90º. На стандартной 
стереографической проекцией (110) будет видно, что проекция 
нормали к плоскости двойникования несколько не совпадает с 
проекцией [112]. Это несовпадение вызвано поворотом плоскости 
(110) от плоскости прокатки. Поворот плоскости стереографической 
проекции до совпадения выхода нормали к плоскости двойникования 
с проекцией [112] дает возможность определить положение нормали 
к поверхности образца. 
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 Используя свойство двойников – вести себя при холодной 
деформации подобно «жестким меткам» – можно, зная исходную 
ориентировку кристаллита, исследовать переориентацию его 
решетки, например в процессе прокатки (рис. 5.9). В процессе 
деформации происходит наклон двойников по отношению к ПП, т. е. 








Рис. 5.9. Микроструктура монокристалла с исходной ориентировкой (110)[001] 
технического сплава Fe-3% Si после деформации: 
а – ε ~3%; б – ε ~25%; в – ε ~50% 
 
 5.3. Определение ориентации зерен по виду доменной 
структуры 
 
 Для ферромагнитных материалов оценку ориентации отдельных 
кристаллитов можно осуществлять методами магнитной металло-
графии, позволяющими визуализировать доменную структуру. 
Наиболее широкое распространение получил метод порошковых 
фигур, состоящий в следующем. Хорошо полированную поверхность 
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ферромагнетика помещают в жидкость с взвешенными в ней 
коллоидными частицами ферромагнитного порошка. Так как по 
границам доменов магнитные поля компенсированы не полностью, то 
частицы и оседают в основном по этим границам, выявляя сами 
домены. На рис. 5.10 приведены примеры выявления доменной 
структуры электротехнической изотропной стали методом порош-
ковых фигур. Морфология доменной структуры отдельных зерен 
соответствует различным кристаллографическим плоскостям, лежа-






Рис. 5.10. Вид порошковых фигур на плоскостях кристаллитов 
электротехнической изотропной стали: 
а–г – у всех кристаллитов в плоскости шлифа лежит плоскость, близкая к (110); 
1 – ось [001] составляет с плоскостью наблюдения углы ~ 0°; 
2 – 2…4°; 3 – 6…10°; 4 – ~ 20° 
 
 Для крупнокристаллических ферромагнитных образцов метод 
порошковых фигур был несколько усовершенствован. Жидкость 
с взвешенными в ней коллоидными частицами ферромагнитного 
порошка помещают в дискообразную линзу (магнитная линза), одна 
сторона которой выполнена из прозрачного материала, а периметр 
представляет собой небольшой соленоид (рис. 5.11, а). При 
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помещении данной линзы на поверхность ферромагнитной пластины 
магнитное поле, создаваемое ее соленоидом, приводит к незна-
чительному локальному намагничиванию образца, в результате чего 
его доменная структура перестает быть равновесной. Поскольку 
искажения магнитных полей доменов сосредоточены на их границах, 
то оседающие на них частицы ферромагнитного порошка позволяют 









Рис. 5.12. Доменная структура электротехнической анизотропной стали: 
а, б – у всех кристаллитов в плоскости шлифа лежит плоскость, близкая к (110); 
направление доменных границ соответствует оси [001] 
 
 Магнитные линзы различных размеров успешно используются в 
промышленном производстве электротехнической анизотропной 
стали с ребровой текстурой. Применение данных приборов позволяет 
без удаления покрытия в кристаллитах по отклонению границ 
основных доменов от направления прокатки оценить остроту 
текстуры, ответственной за магнитные свойства готового продукта 
(рис. 5.12). 
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 6. Исследование текстур методом анализа картин 
дифракций обратнорассеяных электронов (ДОЭ, EBSD) 
 
 В предыдущих разделах были рассмотрены интегральные 
методы определения текстуры материалов, усредняющие 
ориентационную информацию по облучаемому объему образца. 
Однако для совершенствования представлений о некоторых 
процессах, происходящих в твердых телах (например, мартенситных 
превращений, двойникования, фрагментации и многих других) 
требуется качественно новая информация, которую нельзя получить с 
помощью описанных выше способов в явном виде. Необходима 
методика, позволяющая определять локальные ориентировки 
кристаллитов с высоким пространственным разрешением. 
До недавнего времени подобные задачи решались практически 
единственным методом – с помощью просвечивающей электронной 
микроскопии (ПЭМ). Однако в последнее десятилетие, во многом 
благодаря развитию вычислительной техники, все более широко 
применяется новый способ исследования микроструктуры и 
пространственного распределения ориентировок кристаллических 
образцов, основанный на явлении дифракции электронов в растровом 
электронном микроскопе – ориентационная микроскопия. Данный 
метод позволил измерять ее качественно новую характеристику – 
разориентировки соседних кристаллитов. Это среди прочего дало 
толчок бурному развитию представлений о пластическом течении 
металлов на стадии больших (развитых) деформаций. 
 
 6.1. Растровая электронная микроскопия (РЭМ) 
 
 Возникновение и развитие электронной микроскопии 
обусловлено действием дифракционной ошибки – фактора, 
ограничивающего предельное разрешение любой оптической 
системы. Для микроскопов, работающих с видимым светом, 
разрешение составляет порядка 300…400 нм (максимальное полезное 
увеличение ~ х1500), чего недостаточно для решения некоторых 
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материаловедческих задач. Для повышения разрешения необходимо 
уменьшить длину волны излучения. Такую возможность дает 
использование пучков электронов. Ускоренные до высоких энергий 
электроны обладают малой длиной волны (вплоть до 10-12 м) и могут 
управляться электрическими и магнитными полями (рентгеновское 
излучение, обладая сопоставимой длиной волны, практически не 
преломляется и не взаимодействует с полями, поэтому создание 
рентгеновского микроскопа затруднительно). 
 Метод растровой электронной микроскопии основан на регис-
трации явлений, возникающих при взаимодействии движущегося 
пучка электронов с материалом объекта. На рис. 6.1 представлен 
внешний вид (а) и принципиальная схема (б) современного РЭМ. 
В электронной пушке 1 благодаря термоэлектронной (либо полевой) 
эмиссии создается поток электронов, ускоряемых в электроста-
тическом поле анода до энергий 0,05…30 кэВ. Система кондесорных 2 
и объективной 3 электромагнитных линз формирует тонкий сходя-
щийся пучок электронов (зонд). Генератор сканирования 6 с помо-
щью отклоняющих катушек 4 осуществляет построчное перемещение 
пучка электронов на определенном участке поверхности («растре») 
исследуемого образца 5. 
 Взаимодействие пучка электронов с материалом образца 
сопровождается многообразными явлениями (появлением вторичных 
и отраженных электронов, генерацией рентгеновского излучения, 
фотонов и др.). Формирование растрового изображения основано на 
структурной, химической и/или топографической неоднородности 
исследуемого объекта. В каждой позиции электронного пучка на 
поверхности объекта (рис. 6.2, а) детектор(ы) 7 регистрируют 
интенсивность того или иного взаимодействия. Сигнал с детекторов, 
пройдя через усилители 8 и селектор 9, поступает на плату 
видеозахвата 10, где используется для модуляции яркости элементов 
изображения («пикселей») на экране компьютера 11, при этом 
видеоразвертка синхронизирована 12 с перемещением пучка по 
образцу (т.е. каждой позиции зонда на образце соответствует свой 
собственный «пиксель» изображения). Таким образом, РЭМ по сути 
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представляет собой аппаратно реализованную функцию по передаче 
информации об интенсивности сигнала из пространства образца в 
пространство монитора (F(x, y, I), см. рис. 6.2, а). При условии 
большого количества позиций зонда на образце формируется изобра-





 Изменение увеличения осуществляется путем изменения 




Рис. 6.1. Растровый микроскоп JEOL JSM-6490LV (а); 




Рис. 6.2. Формирование растрового изображения 
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видеоэкране, т.е. изменением режима работы отклоняющих катушек. 
В отличие от обычных микроскопов линзы РЭМ не создают 
увеличения, а обеспечивают фокусировку электронного пучка. 
 Преимуществами РЭМ перед микроскопами видимого света 
являются намного более высокое разрешение (на данный момент 
~ 0,8 нм для лучших РЭМ) и бо льшая глубина резкости (вплоть до 
сантиметра). Дополнительно предоставляемые РЭМ возможности: 
исследование образцов «на просвет»; исследование в поглощенных и 
каналированных электронах; наблюдение за структурными измене-
ниями непосредственно в процессе растяжения, нагрева, ионного 
травления образцов; анализ локального состава с помощью 
спектрометров рентгеновского излучения и т. д. значительно 
расширяют область применения РЭМ, дающего разнообразную 
и часто уникальную информацию об объекте исследования. 
 
 6.2. Дифракция обратнорассеяных электронов. 
Ориентационный контраст 
 
 При облучении образца пучком высокоэнергетичных электронов 
в РЭМ, последние начинают проникать (диффундировать) в материал 
объекта. Взаимодействие электронов с электрическими полями 
атомных ядер и электронных оболочек приводит к многократным 
изменениям их траектории, в результате чего формируется область 
взаимодействия, значительно превышающая диаметр электронного 
пучка (в качестве примера на рис. 6.3, а показаны расчетные 
траектории электронов в образце). Размер области взаимодействия 
зависит от характеристик пучка (возрастает с увеличением энергии 
электронов) и материала (уменьшается с ростом атомного номера). 
 В результате многократного изменения траектории электрон 
пучка может покинуть объем образца, выйдя из него с той же 
стороны, с какой водит пучок. Такие электроны называются 
обратнорассеянными (отраженными). Обладая волновыми свойст-
вами, данные электроны могут испытывать дифракцию на атомных 
плоскостях кристаллической решетки – т. н. дифракцию Кикучи 
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(Сеиши Кикучи – японский исследователь, впервые наблюдавший и 
объяснивший данное явление в 1928 г.). Упрощенно механизм 
Кикучи-дифракции выглядит следующим образом: 
 1. Часть попадающих в образец электронов в результате упругих 
взаимодействий теряет малую часть энергии (~ 1 %) и рассеивается 
во всех направлениях в относительно малом объеме (рис. 6.3, а – 
показаны траектории электронов в наклоненном образце), т.е. область 
взаимодействия можно рассматривать как находящийся в образце 
аналог точечного источника когерентного излучения. 
 
 
 2. Если для рассеянных электронов выполняется условие 
Вульфа–Брэггов 2dsin = nλ для какой-либо кристаллографической 
плоскости, они обособляются («каналируются») от прочих (фоновых) 






Рис. 6.3. Дифракция обратнорассеяных электронов: 
а – область взаимодействия; б – образование Кикучи-полос; в – картина ДОЭ 
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(2 ≈ 1°) дифракционных конусов (рис. 6.3, б), вызывая вариации 
в плотности распределения отраженных электронов. 
 3. Для каждого семейства плоскостей электроны образуют свою 
пару широких конусов, сечение которых плоскостью (экрана, 
фотопластинки, детектора) приводит к наблюдению Кикучи-полос, 
образующих картину дифракции обратнорассеяных электронов 
(ДОЭ) (рис. 6.3, в). 
 Указанное явление позволят наблюдать на РЭМ изображениях 
кристаллических материалов т. н. ориентационный контраст, 
поскольку изменение ориентации решетки будет приводить к изме-
нению углового распределения плотности отраженных электронов и, 
следовательно, к разному их количеству, зарегистрированному 
неподвижным детектором для каждого положения электронного 
зонда на поверхности образца (на рис. 6.4, б видна зеренная 
структура и двойники отжига в меди). 
 
 6.3. Ориентационная микроскопия 
 Как следует из предыдущего раздела, вид картины дифракции 
обратнорассеяных электронов однозначно определяется типом 
кристаллической решетки исследуемого материала. Каждому 
семейству плоскостей {hkl} соответствует своя Кикучи-полоса. 
Пересечение полос образует полюсы, соответствующие зонам 
семейств плоскостей решетки. В целом картину дифракции Кикучи 
  
а б 
Рис. 6.4. Схема возникновения (а) и пример РЭМ изображения (б) 
с ориентационным контрастом: 
1 – объективная линза РЭМ; 2 –пучок электронов; 3 – детектор; 4 – зерна 
образца с разной ориентацией решетки; 5 – направления Кикучи-полос 
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можно интерпретировать как гномоническую проекцию кристал-
лической решетки, при этом точка входа пучка в образец является 
центром проецирования, а центральные линии Кикучи-полос – следами 
соответствующих кристаллографических плоскостей (рис. 6.5 – на 
картине ДОЭ отчетливо видны четыре полюса <111> и характерный 





Рис. 6.5. Расчетная картина ДОЭ аустенита (а) и стереографическая проекция 
основных плоскостей кубической решетки (б) 
Ось проекции – 001 
 
Рис. 6.6. Зависимость картины ДОЭ от ориентации кристаллической решетки 
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Очевидно, что изменение ориентации кристаллической решетки 
образца в пространстве приведет к соответствующему изменению 
картины дифракции обратнорассеянных электронов. Метод ориента-
ционной микроскопии основан на том, что кристаллиты разной 
ориентации производят отличающиеся друг от друга картины Кикучи 
(см. рис. 6.6). 
 
 6.3.1. Построение карт ориентаций 
 
 Это наиболее распространенный подход в анализе образцов 
методом ДОЭ на растровом электронном микроскопе; полученные на 
данном этапе данные используются для всех остальных возмож-
ностей (в т. ч. текстурного анализа). Для построения ориентационных 
карт используется устанавливаемая на РЭМ система EBSD анализа 
(рис. 6.7, а), состоящая из основанного на CCD камере и фосфорном 
экране детектора, блока контроля микроскопа и компьютера со 
специальным программным обеспечением. Последовательность рабо-






Рис. 6.7. Система EBSD анализа (а); расположение элементов в камере РЭМ (б): 
1 – полюсный наконечник объективной линзы; 2 – образец; 3 – EBSD детектор; 
4 – фосфорный экран; 5 – полупроводниковые детекторы отраженных 
электронов; 6 – рентгеновский спектрометр 
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 0. Образец для исследования устанавливается в РЭМ под углом 
70° (рис. 6.7, б) для максимизации количества обратнорассеяных 
электронов (повышения контрастности Кикучи картин), выбирается 
интересующая область образца, задаются размеры растра (количество 
точек и шаг). 
 1. Электронный зонд позиционируется в первую точку растра на 
поверхности образца и остается в ней на время регистрации картины 
ДОЭ (рис. 6.8, а). Используется два метода позиционирования пучка 
в нужную точку образца. Первый использует отклоняющие катушки 
РЭМ («электронное» позиционирование, см. рис. 6.8, а) и отличается 
высокой скоростью и точностью, однако имеет проблему дефоку-
сировки пучка при переходе из верхней в нижнюю часть области 
сканирования вследствие значительного наклона образца. 
 Во втором способе пучок неподвижен, а выбор нужной точки 
осуществляется перемещением образца («механическое» позициони-
рование) с помощью управляемого компьютером столика. В данном 
случае не возникает дефокусировки пучка, однако точность и ско-
рость перемещения заметно ниже. 
 
 
 2. Обратнорассеянные электроны вызывают свечение (флуорес-
ценцию) фосфорного экрана. Картина дифракции регистрируется 




Рис. 6.8. Этапы получения ориентационных карт 
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обработки. Обычно камера располагается горизонтально (или с неболь-
шим отрицательным углом – рис. 6.7, б) для того, чтобы фосфорес-
цирующий экран находился ближе к образцу и обеспечивал широкий 
угол захвата Кикучи картины. 
 3. Полученное изображение подвергается анализу с целью 
определения положения Кикучи-полос. Машинное определение 
хорошо видимых для человека полос затруднено, поэтому 
используется преобразование изображения Хафа (Hough). Суть 
данного преобразования заключается в том, что прямая в декартовом 
пространстве может быть представлена параметрически с исполь-
зованием полярных координат ρ (длина перпендикуляра, опущенного 
на прямую из начала координат) и θ (угол между перпендикуляром 
к прямой и горизонтальной осью, рис 6.9, а). Таким образом, прямой 
линии, задаваемой в декартовых координатах выражением 
ρ = xcosθ + ysinθ, соответствует одна точка (ρ, θ) в пространстве 
Хафа (фазовом пространстве). 
 
 
 Через каждую точку (x, y) изображения можно провести 
несколько прямых с разными ρ и θ, то есть каждому пикселю 
изображения соответствует набор точек в фазовом пространстве 
(ρ, θ), образующий синусоиду (см. рис 6.8, а). При преобразовании 
Хафа каждый пиксель изображения представляется в виде синусои-
дальной кривой постоянной интенсивности. Для пикселей, лежащих 
на одной прямой, синусоиды пересекаются в общей точке (ячейке) 
фазового пространства с интенсивностью, равной суммарной интен-
  
а б 
Рис. 6.9. Преобразование Хафа 
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сивности пикселей прямой линии. То есть, задача определения 
прямой на изображении сводится к определению единственного узла 
фазового пространства. В случае Кикучи–дифракции каждой полосе 
соответствует «бабочка» (см. рис. 6.8, б) на преобразованном 
изображении, легко определяемая машиной. 
 4. На основании данных о расположении Кикучи–полос, типе и 
параметрах кристаллической решетки образца осуществляется 
индицирование картины дифракции, т.е. присвоение наблюдаемым 
полосам и точкам их пересечения кристаллографических индексов 
{hkl} и <uvw> соответственно. В принципе, тип и параметры 
элементарной ячейки кристаллической решетки образца могут быть 
установлены по ДОЭ картине высокого разрешения, но на практике 
эти данные обычно получают другими методами (например, 
рентгеновской дифракцией) и вводят в программу EBSD анализа 
заранее. Для многофазных образцов на данном этапе определяется 
также принадлежность данной картины дифракции той или иной 
кристаллической фазе. 
 5. Для данной позиции электронного пучка по положению полос 
Кикучи определяется пространственное положение элементарной 
ячейки относительно системы координат образца в виде тройки 
Эйлеровых углов (см. разд. 4; современные пакеты EBSD анализа, как 
правило, используют определения Бунге). Полученные данные 
сохраняются в памяти компьютера. 
 Шаги 1–5 повторяются для каждой точки растра, заданного 
оператором на начальном этапе. В зависимости от размеров растра и 
времени накопления изображения в каждой точке (обычно 40…50 мс) 
общее время анализа может составлять от нескольких минут до 
нескольких часов. Результатом работы системы является массив 
данных (x, y) – (φ1, Φ, φ2; фаза), который может быть представлен в 
виде растрового изображения, положение пикселей которого 
соответствует позициям пучка на образце, а цветом закодированы 
значения Эйлеровых углов. Построенное таким образом изображение 
и будет являться картой ориентации (разориентации) кристалличес-




 Ориентационные карты позволяют исследовать зеренную струк-
туру материалов, в частности проводить автоматизированное 
определение количества, размеров, формы зерен в поле зрения с пос-
троением соответствующих гистограмм. 
 
 6.3.2. Анализ текстур методом ДОЭ 
 
 Поскольку после построения ориентационной карты выбранного 
участка образца известна ориентация элементарной ячейки 
кристаллической решетки (равно как и ее тип) в каждой точке растра, 
не составляет труда нанести на стандартную гномостерео-
графическую или равноплощадную проекцию нормали к интересую-
щим пользователя семействам плоскостей. Совокупность таких 
проекций для всех точек ориентационной карты образует соответст-
вующую прямую полюсную фигуру. 
 Для примера на рис. 6.11 приведены ППФ, полученные методом 
ДОЭ для центрального участка волоченой медной проволоки (рис. 
6.11, а). Анализ ППФ показывает наличие типичной для ГЦК 
металлов, подвергнутых одноосному растяжению, сложной 
аксиальной текстуры <100> + <111> с незначительным отклонением 
















Рис. 6.11. Анализ текстуры медной проволоки: 
а – система координат образца; б – ориентационная карта; в – ППФ (сырые 







Рис. 6.11. Окончание (начало см. на с. 96) 
 
 Программное обеспечение EBSD анализа, как правило, 
позволяет выводить текстурную информацию в виде «сырых» данных 
(на стереографической проекции отображаются выходы нормалей 
выбранных семейств плоскостей для всех точек ориентационной 
карты; см. рис. 6.11, в) либо с пересчетом в относительную полюсную 
плотность, отображаемую изолиниями и градиентами (см. рис. 6.11, г). 
Каждый способ представления имеет свои достоинства и недостатки. 
Так, ППФ с «сырыми» данными в показанном примере позволяет 
четко разделить выходы нормалей плоскостей типа {001} (внешнее 
кольцо в центральной части ППФ {110}) и {111} (внутреннее кольцо 
на ППФ {110}, см. рис. 6.11, в), однако не позволяют установить 
преобладающую компоненту. При переходе к картам полюсной 
плотности снижается «визуальное» угловое разрешение (кольца 
{001} и {111} сливаются, см. рис. 6.11, г), однако становится 
очевидным преобладание текстурной компоненты <111>. 
 98 
 Накопленный массив ориентационных данных может быть 
представлен в виде ОПФ для выбранных внешних направлений 
(в виде «сырых» данных (см. рис. 6.11, д) или в виде распределения 
полюсной плотности (см. рис. 6.11, е) – аналогично ППФ), а также 
использоваться для получения функции распределения ориентировок 
с использованием математического аппарата Бунге (см. разд. 4). 
 Уникальной особенностью текстурного анализа методом ДОЭ 
является сочетание интегральности рентгенодифракционных методов 
и локальности РЭМ. В отличие от дифрактометра, где статистическое 
усреднение ориентационной информации по облучаемому объему 
образца происходит «автоматически» вследствие особенностей 
регистрации излучения, система EBSD учитывает вклад в ППФ 
(ОПФ) каждой точки проанализированной области. Это дает 
возможность строить карты распределения текстурных компонент, 
показывающие участки образца, ответственные за ту или иную 
компоненту. Например, карта на рис. 6.12, а показывает 





Рис. 6.12. Карта распределения текстурных компонент (ось Z0) для проволоки 
с рис. 6.11 (а); ППФ {001} (б) и карта областей образца (в), ориентировка которых  
соответствует области А на ППФ 
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 В образце могут быть автоматически разделены различные 
текстуры, рассчитаны их объемные доли и показаны участки образца, 
из которых они были получены. Это иллюстрируется на рис. 6.12, в – 
на карте показаны только те области, у которых ориентация 
плоскостей {100} лежит в зоне А, выделенной на ППФ на рис. 6.12, б 
(компонента <100> аксиальной текстуры); доля таких областей 
(зерен) в приведенном примере составила 18,3 %. Может быть 
решена и обратная задача – на ППФ или ОПФ показана ориентация 
выбранной пользователем области на РЭМ изображении. 
 Указанные особенности делают метод EBSD невероятно 
мощным инструментом для проведения текстурных исследований. 
Ограничениями метода по сравнению с рентгеновским являются 
длительная и трудоемкая пробоподготовка, а так же сравнительно 
малый размер анализируемой за один подход области (обычно не 
более 0,5–1 мм). Исследование больших образцов методом ДОЭ 
затруднено так же вследствие ограниченности пространства в камере 
РЭМ (рис. 6.7, б). EBSD и рентгеновская дифракция – методы, 
взаимно дополняющие друг друга при анализе структуры. 
 
 6.3.3. Анализ специальных ориентировок 
 
 Многие материалы формируются путем объединения различно 
ориентированных кристаллов или зерен. Природа связи между 




Рис. 6.12. Окончание (начало см. на с. 98) 
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материалов. Границы зерен характеризуются осями различной 
ориентации, углом и граничной плоскостью. Некоторые границы 
удовлетворяют определенным геометрическим критериям и своим 
присутствием в материалах могут придавать им особые свойства; 
такие границы называются специальными. 
 Если кристаллические решетки по обе стороны от границы 
имеют узлы, образующие в пространстве общую периодическую 
сетку, то они обозначаются как сетки совпадающих узлов (CSL, 
coincidence site lattice), а разделяющая их граница – символом Σ и 
числом, равным отношению размеров ячейки общей сетки к размерам 
элементарной ячейки решетки. В качестве примера на рис 6.13, 
а показана специальная граница Σ3 (когерентная граница двойника), 
формирующаяся разворотом решетки на 36,9° вокруг направления 
[111], а на рис 6.13, б – специальная граница Σ5, формирующаяся 




 При исследовании материалов методом EBSD тип границ может 
быть легко установлен, поскольку известна ориентация решетки в 
любых соседних точках области анализа и, следовательно, угол 
разориентации между ними. Специальные границы и их количество 
  
а б 
Рис. 6.13. Специальные границы Σ3 (а) и Σ5 (б): 
• - узлы решетки, ○ - совпадающие узлы 
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могут быть показаны системой с помощью наложений цветных линий 
на карту ориентаций и гистограмм. 
 В заключение следует отметить, что возможности ДОЭ анализа 
не ограничиваются вышеперечисленными (например, полученный 
массив ориентационных данных позволяет изучать процессы рек-
ристаллизации, строить карты распределения напряжений и дефор-
мации и др.), однако рассмотреть их все не представляется возмож-
ным в рамках данной работы. 
 
 102 
 Список литературы 
 
 Основная литература 
 
1. Готтштайн Г. Физико-химические основы материаловедения / Г. Гот-
штайн; пер. с англ. М.: БИНОМ. Лаборатория знаний, 2011. 400 с. 
2. Горелик С.С. Рентгенографический и электронно-оптический ана-
лиз / С. С. Горелик, Ю. А. Скаков, Л. Н. Расторгуев. М.: Изд-во 
МИСиС, 2002. 360 с. 
3. Горелик С. С. Рекристаллизация металлов и сплавов / С. С. Горе-
лик, С. В. Добаткин, Л. М. Капуткина М.: Изд-во МИСиС, 2005. 
432 с. 
4. Фарбер В. М. Дифракционные методы анализа : учеб. пособие / 
В. М. Фарбер, А. А. Архангельская. Екатеринбург: УГТУ-УПИ, 
2005. 113 с. 
5. Adam J. Schwartz. Electron Backscatter Diffraction in Materials 
Science / A. J. Schwartz, M. Kumar, B. L. Adams, D. P. Field. Springer 
Science+Business Media, LLC. 2009. 395 p. 
6. Страумал Б. Б. Фазовые переходы на границах зерен. Фасети-
рование, специальные и неспециальные границы, потеря огранки: 
учеб. пособие / Б. Б. Страумал. М.: Изд-во МИСиС, 2004. 65 с. 
7. Humphreys F. J. Recrystallization and related Annealing Phenomen / 
F. J. Humphreys, M. Hatherly. ELSEVIER Ltd, 2004. 574 p. 
8. Штремель М. А. Прочность сплавов. Ч I. Дефекты решётки / 
М. А. Штремель. М.: Изд–во МИСИС, 1999. 384 с. 
9. Штремель М. А. Прочность сплавов. Ч II. Деформация / 
М.А. Штремель. М.: Изд–во МИСИС, 1997. 527 с. 
 Дополнительная литература 
1. Кристаллография, рентгенография и электронная микроскопия / 
Я. С. Уманский [и др.]. М.: Металлургия, 1982. 632 с. 
2. Новиков И. И. Теория термической обработки: учебник / 
И. И. Новиков. М.: Металлургия, 1986. 480 с. 
 103 
3. Кайбышев О. А. Сверхпластичность, измельчение структуры и об-
работка труднодеформируемых сплавов / О. А. Кайбышев, Ф. З. Утя-
шев. М.: Наука, 2002. 438 с. 
4. Вассерман Г. Текстуры металлических материалов / Г. Вассерман, 
И. Гревен. М.: Металлургия, 1969. 655 с. 
5. Бабарэко А. А. Развитие текстуры в металлах и сплавах при дефор-
мации и рекристаллизации. Металловедение и термическая обра-
ботка / А. А. Бабарэко. М.: Металлургия, 1967. С. 5–83. 
6. Теория образования текстур в металлах и сплавах / Я. Д. Виш-
няков, А. А. Бабарэко, С.А. Владимиров, И.В. Эгиз. М.: Наука, 
1979. 343 с. 
7. Ху Х. Отжиг монокристаллов кремнистого железа. Возврат и 
рекристаллизация металлов; пер. с англ. / Х. Ху. М.: Металлургия, 
1966. 326 c. 
8. Рекристаллизация металлических материалов / Под ред. Ф. М. Хес-
снера: Металлургия, 1982. 352 с.  
9. Бернштейн М. Л. Структура деформированных металлов / 
М. Л. Бернштейн. М.: Металлургия, 1977. 431 с. 
10. Полухин П. И. Физические основы пластической деформации / 
П. И. Полухин, С. С. Горелик, В. К. Воронцов. М.: Металлургия, 
1982. 584 с. 
11. Кайбышев О. А. Границы зерен и свойства металлов / О. А. Кай-
бышев, Р. З. Валиев. М.: Металлургия, 1987. 214 с. 
12. Бородкина М. М. Рентгенографический анализ текстуры метал-
лов и сплавов / М. М. Бородкина, Э.Н. Спектор. М.: Металлургия, 
1981. 271 с. 
13. Schwarzer R.A. Automated Electron Backscatter Diffraction: Present 
State and Prospects / R.A. Schwarzer, A. Schwartz, M. Kumar, B.L. 
Adams. Electron Backscatter Diffraction in Materials Science. Kluver 
Academic / Plenum Publishers, 2000. P. 105–122. 
14. Соколов. Б. К. Оптический метод определения ориентации зерен 
в трансформаторной стали / Б. К. Соколов // Структура и свойства 





Примеры заданий для практических работ по методам 
исследования текстур в материалах 
 
К разделу 1 
 
 1. Описать ориентировки монокристаллов с кубической кристал-
лической решеткой по виду элементарной ячейки (рис. П.1.1, а, б, в) 
с учетом их расположения относительно плоскости прокатки 






а б в г 
Рис. П.1.1. Элементарные ячейки монокристаллов с кубической 
кристаллической решеткой  
 
К разделу 2 
 
 1. Изобразить полные прямые полюсные фигуры (ППФ): 100; 
110; 111 элементарных ячеек кубической кристаллической решетки 
(см. рис. П.1.1, а, б, в). Плоскость полюсной фигуры параллельна 
плоскости прокатки. Направление прокатки на полюсной фигуре 
совпадает с вертикальным направлением. 
 
К разделу 3 
 
 1. По полюсным фигурам на рис. П.1.2 провести анализ текстур 






Рис. П.1.2. ППФ (110) технического сплава Fe-3% Si: 
а – подповерхностный слой; б – центральный слой; плоскость прокатки 
совпадает с плоскостью рисунка; направление прокатки совпадает 
с вертикальным направлением 
 
 2. По набору прямых полюсных фигур (рис. П.1.3, а–в) 
охарактеризовать текстуру материала. 
 
   
 
а б в г 
Рис. П.1.3. Прямые полюсные фигуры, полученные с материала, имеющего 
кубическую кристаллическую решетку; плоскость прокатки совпадает с 
плоскостью рисунка; направление прокатки совпадает с горизонтальным 
направлением 
 
 3. На рис. П.1.4 приведены ППФ сложной ограниченной 
текстуры. Определить основные компоненты текстуры. Отметить 
и обозначить на ППФ проекции полюсов основных ориентировок, 





Рис. П.1.4. ППФ холоднокатаного (ε ~ 90%) технического сплава Fe-3% Si: 
а – (100); б – (110); плоскость прокатки совпадает с плоскостью рисунка; 
направление прокатки совпадает с вертикальным направлением 
 
 4. По набору обратных полюсных фигур (рис. П.1.5, а–в) 
охарактеризовать текстуру материала. 
 
   
 
а б в г 
Рис. П.1.5. Обратные полюсные фигуры, полученные с трех различных 
направлений, материала с кубической кристаллической решеткой 
 
К разделу 4 
 
 1. На рис. П.1.6 приведены сечения ФРО (0о и 45о) для 
поликристаллического технического сплава Fe-3% Si после холодной 
прокатки и отжига на первичную рекристаллизацию. Охарактери-
зовать текстуру обоих состояний сплава (сильные компоненты, 






Рис. П.1.6. Изменение текстуры технического сплава Fe-3% Si при первичной 
рекристаллизации после холодной деформации (ε = 90 %): 
а, б –текстура холодной прокатки; в, г – текстура первичной рекристаллизации; 
а, в - сечение пространства ФРО при 0; 
б, г – сечение пространства ФРО при 45 
 
К разделу 5 
 
 1. По представленным фотографиям микроструктуры (рис. П.1.7) 
образцов технического сплава Fe-3% Si после отжига на первичную 
рекристаллизацию определить ориентации кристаллитов, используя 
 стандартный стереографический треугольник (см. рис. 5.6), на кото-





Рис. П.1.7. Фигуры травления в зернах технического сплава Fe-3% Si: 
ПП – совпадает с плоскостью рисунка; НП – горизонтальное направление 
 
 2. На рис. П.1.8 представлена макроструктура листовой электро-
технической анизотропной стали (технического сплава Fe-3% Si) 
с текстурой (110)[001] после удаления электроизоляционного 
покрытия и дополнительной обработки: холодной прокатки со 
степенью деформации ~ 5 %. На поверхности образцов видны следы 
двойников деформации. Определить рассеяние текстуры относи-










Рис. П.1.8. Макроструктура листовой электротехнической анизотропной 
стали (технического сплава Fe-3% Si) с текстурой (110)[001]: 
ПП – совпадает с плоскостью рисунка; НП – вертикальное направление 
 
К разделу 6 
 
 1. На рис. П.1.9, П.1.10, П.1.11, П.1.12 представлены ориента-
ционные карты монокристаллов технического сплава Fe-3% Si 
с исходной ориентировкой (110)[001] после холодной прокатки с 
различными степенями деформации и в начале первичной 
рекристаллизации. Вместо цветовой идентификации ориентировок 
используются пространственные изображения элементарных ячеек 
кристаллической решетки, также полученные методом ориента-
ционной микроскопии с применением EBSD. Также на изображениях 
проведением специальных границ идентифицированы специальные 
разориентации структурных составляющих друг относительно друга. 
 110 
Определить и идентифицировать все составляющие мезострук-
туры (деформационные полосы, переходные полосы, деформацион-
ные двойники, новые первично-рекристаллизованные зерна). 
Используя имеющиеся представления о механизмах деформации 
(скольжение и двойникование) и формировании зародышей 





Рис. П.1.9. Микроструктура монокристалла технического сплава Fe-3% Si 
после деформации холодной прокаткой на ~ 20%: 
а – ориентационная карта с пространственным изображением элементарных 




Рис. П.1.10 Микроструктура монокристалла технического сплава Fe-3% Si 
после деформации холодной прокаткой на ~ 60%: 
а – ориентационная карта с пространственным изображением элементарных 








Рис. П.1.11. Микроструктура монокристалла технического сплава Fe-3% Si 
после холодной прокатки (ε ~ 60%) и отжига (начальная стадия первичной 
рекристаллизации): 
а – изображение в отраженных электронах; б – ориентационная карта 











Рис. П.1.12. Микроструктура монокристалла технического сплава Fe-3% Si 
после холодной прокатки (ε ~ 60%) и отжига (начальная стадия первичной 
рекристаллизации): 
а – ориентационная карта с пространственным изображением элементарных 
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